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特性の多様化、使用環境の過酷化はますます厳しくなり、 世間の，'.・:j iyli能化 ・向付加(tlfl Í! (t 化





めとして、原子力、船舶、向動 fji~ 建物、家電、家庭 JTJ 品なとに恒るまで多岐にわたって
使用されている。また、このような需要の哨加と共に、要求特性や川途に合わせた件能改
善も積倒的に行われ、今後もますます、杓、資源、行エネルギーなど日、?代の l，!lj 11 ，7 に応える材
料として期待される。
ステンレス鋼は、通常、 Crを約 12目以上含み不銃 't'EをイJ した r:':d7~釧と iiiJ2 される 1 )が、
その主~楠成/己点から、 Cr系ステンレス釧と Cr-Ni 系ステンレス釧に人別主れる。また、
その金属組織の両からは、 Cr系ステンレス鋼ではフヱ ライト系およびマルテンサイト系
Cr-Ni 系ステンレス鋼ではオーステナイト系およびオーステナイトーフェライト;判|系に
分類される。これらの中でも、オーステナイト系ステンレス釧は、加]..ド1: 、 i科技件、 rrÛ'J食
性および極低温靭性や高温強度などの而で Cr系ステンレス鋼より優れており、九4引七'‘j々 r.
~m プラン卜や原子力関連施設、液化天然ガスの愉送システムなと厳しい邸坑ドての伐川
も多く、ステンレス鋼全生産量の約7剖を r'l めているロこのけl でも特に、 SUS304系ステン
レス鋼は汎用性が広く、極縛板、冷延板、熱延板から樋f}f.反にゼるまで川途に応じた川崎
が 12富であり、オーステナイト系ステンレス鋼全体の約8別以上を r'i めている。










①i疑問削析、②フェライト(以ド、 δ と記す:フェライトは通常、その生成過程から δ も
しくは α で表されるが、オーステナイト系ステンレス鋼の場合のフェライトは凝固時に生
成されるため、 δ に統 一 する)およびオーステナイト(以下、 y と記す)の分率、③最終
組織における δ および γ の形態と分布位置、④ δ 、 γ 各相聞の溶質分配、なとが諸特性に
及ぼす影響は大きし」また、 Cr系ステンレス鋼の溶接においては、低温靭性確保の観点か




このような背宗から、溶接分野を rj 1 心に、 γ 系ステンレス鋼の i疑問 ・ 変態挙動が活発に
検討されてきた 3 1 7 )ロ Fig . 1. 1 に Fe-Cr-Ni 三元系平衡状態岡において Fe 量を 70児 一 定とし
た場介の縦断而阿 11) (Cr-Ni 擬 て元系平衡状態凶)を示すが、 γ 系ステンレス鋼は、初品
δ あるいはやVJUJ γ で i疑問し、 i疑問途中から包・共品 i疑問ヘ遷移する場合と単相で凝同が完
fする場合とがある。また、 γ 巾相で凝 l ，lïJ する以外は、 i疑問後に δ/γ 変態を経るロこの
ような状態|ヌ|的な特徴は、;た i際の飢餓変化とかなり対応しており、 j特段合同の rî占特性を支
配する 11終的な組織的特徴を決定する j疑問モードとして分~i ・系統化されてきた 3 ・ 5 ・ 1 0 )口
なお、 Ilíj 述の SUS304系ステンレス釧の組JJ.Q ~他凶は、 Fig. 1. 1 では②(VERMICULAR FERRITE + 
AUSTENITE) の領域内で初品分岐組成に近い側、すなわち、初品 δ で凝固し、凝固途 I t1 か
ら γ も il ， rJ 11 1 11 して、 δ+γ の : tll で縦[，'ïl が戸 f する領域に対応している。また、 i容岐金属特
性の立配 l人1 (- のーつである'宅福組織における δ ほの予測に関しては、 i疑問モードの解明以
lìíj から倹 1討されており、化γ組成の彩轡を Cr ~ J í tιNi 、片足で長し、それを用いてチャート
式で δili を求める }j式が縄々従来されてきた l H 1 910 この手法は、実際の溶援金属'11 の δ
id と比較的よく対応しており、例えは、両 j品剖れ制御の観点から実用上有効な手法となっ
ている。また、冷却]速度が大きい場介に対しても改良状態閃 20 ・ 2 1 )の提案がなされているロ
ところが、このような γ 系ステンレス鋼治J裏金属の組織研究およびi疑問モードの研究は、
主に、 'V 衡状態凶と ~iM組織との対比から検討されたものがほとんどであるロ例えば、 Fi
g .1. 1 で分類された組織形態は、 t長温組織での判別であり、組織の形成挙動についての検
討は、lZ衡状態閃から類推しているに過ぎない。また、;疑問時のミクロ偏析挙動 1 7) や δ/
γ 聞の涜質分配挙動 R 1 0 )の険討も室iM組織のそれであり、したがって、高温割れの制御
や最終組織を予測する上で必要な、 i疑問段階での溶質偏析の程度、第二相の生成量などは
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Fig. 1.1 Schematic pseudo-binary phase diagram of Fe-Cr-Ni 
ternary system i I lustrating the effect of 
composition on austenite-ferrite morphology in 
austenitic stainless steel weld metal. 
必ずしも明らかになっていない。さらに、 δ の形態の Xjそが、耐食性 2 2 、 ~ :1 ), ,',.:] ibJ :1;iJれ感
受性 2 4)および破壊靭性 2 5 ‘ 26) なとに影響をうえることが縦;つされており、これらは、 δ
/γ 界面の整合性、すなわち、 δ/γ|出の結品メJ位以]係に起附していることが指摘されて
いる。しかしながら、これらも宰j品組織での解析であり、治;安全凶の泊料件を立問じする ili
終組織の形成段階、すなわち、異相界|而が形成する段附での結 {1I\}j 1\1. 関係については tfÉiJl 
の域を出ていない口また、 Schaefflerや DeLongの状態凶 1 H. 1 9 ) で代ぶされる化学卒111ぷから
δ 量を予測する手法は、実験結果から |可帰的に導入されたものであり、相、v 役I や村!交えËfl:
などについての理論的な裏付けは少なく、かつ、組織形態や分イlí状態などについて何られ
る情報も少ない。




状で あ る。さらに、溶妓という急速冷却過程での相変化は非平衡であるため、問液問の j容
質分配や相の安定性な どは単純な平衡状態だけでは議論できない場合が多く、 irf t-菱金属特
有の組織変化も現れる。冷却速度の大きい溶接金属で報告されているマッシプ変態 J 2. 27 




とがそのー例である。特に、マッシプ変態機構については諸説 32 -" 1) があり、不明な点、も
多い。また、通常の#;融治後では、 i容段金属のれ状 fV1 が粗粒化した熱影響部(以下、 HA
Z と記す: Heat Affected Zone) からエピタキシャル成長することによって始まる。しか
しながら、例えは、前述のSUS304に代友されるような γ 系ステンレス鋼では、母材は γ 単
村 i であっても、 i作f安全版は δ+γ の:相組織となり、 δ が初品として i疑問することが知ら
れている。このような場合、 HAZ の γtに溶岐金属の δ がどのような機構で品出するか、
すなわち、 j容J裏金属の δ と HAZ の γ との問にエピタキシャルな関係が存在するか丙かの
報山はほとんとない。
1. 2 本研究の目的と範囲
以上のような汗以から、本研究では、 γ 系ステンレス制の rjJ で辰も附広く使用されてい
る SUS304に代表される初品 δ で凝[rln し、 δ+γ ニ杵1 で i疑問が完 f する γ 系ステンレス鋼溶
持 1Z J，J$ (F A モード)を対象として、その組織形成過科、すなわち、 j疑問段階から宅温に
でるまでの辿統的な i疑問・変態挙動を検討することにより、従米ほとんと検討されていな
い組織形成機構、特に、形態の異なる δ の形成機構の解明を[ 1 的としている。さらに こ
れら組織形態の予測 F法の 1 ]能性を検討するとともに、これら組織的特徴が治償金属の特
't' 1: に及ぼす影響を iリj確にし、組織の形態制御による特性改苦の 1 ]能性を明らかにすること
を rI 的としている口すなわち、イミ fiJf究で対象とするところは、 M も使川頻度の尚い γ 系ス
テンレス制約十夏合同において、その特t昨劣イじJ}ó象に対する効果的なドVjl!: T段の佐江、組織
一特刊の][l j由化による治岐合同特性の抜本的な改出子法の開発、 I4適 j住接材料の IJ日発およ
び安全作の 1;'1;1， 111 ，診断、さらには新しい介合ぷ ，n なとの間以から側めて IH t!な研究課組であ
る。 加えて、このような治時命以の系Il織形成の解明. J'll W~は、組織制御やそれに込づく材
質制御のみならず、冷よIJ .ì単位が出版に近いストリッ 7 j)J造(2)やレーザービームを川いた
ぶ 1m治帥処 JI I! I 1) などの急冷;挺 [， Iil フロセスへも適川 し仰るものである。
ところで、 γ 系ステンレス制は多ノ己系の広い組成範|川にわたっているため、系統的な検
討が必恒である。本州先では、まず、 Fe :It を 70% -定とし、 Cr/Ni比を変化させ、 i疑問モー
ドを系統的に変化させたステンレス銅を HJ い、それぞれの;疑問モードについての凝川 ・ 変
態ヂ動を倹 Id している。次に、 Fe r，l が 55"-' 70見の範闘で Cr/Ni 比を変化させた初iViδ で i疑問
する Y 系ステンレス釧を川い、治健全版の系Il織形態に及ぼす来111点の影響を検討している。
また、骨{1立 iドt の J'f (，Il i には、 Cr ~rÍを 18見 a 定とし、 Ni i 1{ を変化させたステンレス鋼を j円いて
検 l吋を行っている。-/j、 i存償金j瓜の組織的特徴は、化学科l成と冷却速度(溶接条件)の
!同行に依存するが、本研究では、 T I Gi作般を対象とし、 J宇版溶妓で-般的に使用される
決後条件を川いた。ノド研究における i疑問後の冷却速度は、 100---300K/ secの狭い範開であ
り、来fl織変化の冷よIJ辿皮依存性については議論せず、組織変化の成分依作性についてのみ








第 2 章では、 y 系ステンレス銅溶般金属の組織学的研究および組織と '1府特性との関係に
関する研究の現状を把握するとともに、その問題点について論述している。
第 3 章では、各 i疑問モードの溶後 i疑問 ・ 変態挙動について、液体スズ:~\ ?令 il によって何
られた凍結組織を用い、各十日の品 H\および析 111 挙動を検討、考察している。さらに、本研
究の対象である FAモードが他のモードに比べて組織形態、 j己点二分配、 δ/γ 1mでの結品
店位関係なとで相違する点および特徴的な点を述べている D 特に、ステンレス釧i持政合同
の結吊ノ7位解析において、 E B S P i去を初めて適用し、 FAモードにおける δ/γ 問の結
品β位関係がi疑問挙動の影響を受けていることを明らかにしている。
第 4 辛では、初品 δ で i疑問し δ + y の二村l で i疑問が完 f する FA モード治接合同の組織
的特徴を i疑問・変態挙動の観点から検討している。特に、 rr~ -i告般金属 11 1 に辺白するパ、
キュラー δ とレーシー δ の凝 l占|形態、元素分配、結品学的特徴を|りj らかにし、それらがhl:
終的な δ の形態に及ぼす影響について検rH している o JJII えて、 γ ìjJ_ +11 の吋材に対して治川
境界部で、起こる δ の品出挙動について|りj らかにしている。
第 5 章では、 FAモードの治岐合同における手fl*ìl\;形成を点配する叫|刈を 111111 \するととも
に、それら支配史民、すなわち、溶融Ijt界却での1'11'， 11¥ +1 1 の選択挙到Jおよび変態H与における
γ の成長機楠に及ぼす δ/γ 間の京Ji lll1l 学的特徴の影押などについて JII' JI命的な険J、巧祭を
行っている。
第 6 阜では、第 4 章および第 5 章で得られた矢n 兄を~~に、 FAモードの出版合同で凡ら
れるパミキュラー δ とレーシー δ の形成挙動について検討、 f号察をわい、それらの形成機
構を明らかにしている。すなわち、 δ の形態の j幸男は、 δ が核 '1:_J1X する H与の δ/γ!日l のれl
A1 1 方位関係および δ 、 γ 科相の優先成長 }J 向と治妓熱源Jj r珂との関係に起附している。さ
らに、 δ の形態に及ぼす組成の影響を検討し、 δ の形態が帝J[成に起い|しないことを明らか
にしている。
第 7 章では、 FAモード溶捜金属の低温靭性および耐孔食料i に及ぼすパミキュラ -δ お

































影響を及ぼすため、その予測と制御が至要である。そのため、 1970年代後、I!_ 以降、 γ 系ス
テンレス鋼溶接金属の凝固・変態挙動が活発に検討され 3 I 7 l 、形態の見なる δ および Y
の形成過程が i疑問モードとして分類・系統化されてきた 3. 5. 1 0 )ロ本項では、 γ 系ステン
レス鋼溶接金属の i疑問モードと組織学的特徴について概，~するとともに、これまで険社・
実用化されてきた組織予測手法とそれらの問題点について述べる。





2. 1. 1 溶接金属の組織形態と凝固モード
Fe-Cr-Ni 三元系において Fe量を 70% -定とした平衡状態凶 (Cr-Ni 擬-.n:系、I~ 衡状態[刈)
を Fig.2.1 1 3 l に示すが、 γ 系ステンレス鋼は、 Cr/Ni 比により、相~Mγ で i疑問するものと
初品 δ で i疑問するものに大別される口また、 γF11相で i疑問するものを除き、 i疑 I~， I 後に δ か
ら γ への変態が起こる。このような組成による相変化の特徴は、ぷ終的な飢餓を決定する
ものであり、 Fig.2.2 :j)に模式的に示すような内つのタイフに分 1t! され、 i挺"'，1 モ ー ドとし
て体系化されてきた。なお、各凝固モードの tJ1周知成範凶を Fig.2.1 に併せてぷす。また、
名々の i疑問モードの典型的な宅温組織を Fig.2.3 に /Jミす。ここで、 δ および γ の形態の nf
称は、研究者 3 1 7 l により多少の違いが見られるが、本論文においては、( a)の組織を山全
γ 、 (b) に示したような δ の形態をグロビュラー δ 、(c )の δ をパミキュラ -δ 、 (d) の δ
をレーシー δ 、 (e) のような形態をアシキュラー γ( もしくは δ) 、(f)にぶしたような杭
界から粒内に成長した γ をウイツドマンステッテン γ に統 a するロ
次に、各i疑問モードにおける相変化の特徴を以下に/兵す。
①Aモード (Austenitic Single Phase Solidification Mode) 
γ 単相で凝固が完了し、その後の同相変態は起こらず、宅j品長11織は Fig.2.3(a) にぷす
ような凝固のままの γ 単相組織となる。
②AF モード (Austenitic-Ferritic Solidification Mode) 
初晶 γ で凝固するが、 i疑問末期のデンドライト境界に δ 生成九点が濃化するため、共
品 δ が晶出する。この δ は、室温組織においてもデンドライト境界にグロビュラー
(球状あるいは棒状)に残官し、 Fig.2.3(b) に示すような δ+γ の: tll組織となる。
③ FAモード (Ferritic-Austenitic Solidification Mode) 
止
第 4 章 FAモードで凝固する γ 系ステ
ンレス鋼溶接金属の組織的特徴












第 5 .0: FAモードにおける組織形成支
配要因
01符帥境界部の相選択機備の解明
0変 rmll与における γ 成長挙動のWf'Iリj
OFA+AF モードのt14在機附の解 lリ]
第 6 草 FAモードにおける 6 フェライ
トの形成機情と形態予測
0γ '1: J点争1VJ と δ 形態との関係検討






Fig. 1. 2 Flow chart of this study. 
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初品 δ で i疑問するが、 i疑問途中から包/共品反応によって γ が品出し、 δ+γ 二相で
凝固が完 f する。初品i疑問した δ は、 i疑問後の冷却中に δ/γ 変態によって減少し、
宅温組織では、デンドライト中心部に求変態の δ がパミキュラ- (Fig.2 . 3(c)) もし
くはレーシー (Fig.2.3(d)) に残存した δ+γ の 二相組織となる。
④ F モード (Ferritic Single Phase Solidification Mode) 
δ 単相で i疑問は完 f するが、 i疑問後の冷却中に δ/γ 変態を経て、 γ が析出する。室
温組織は、 δ 料内にアシキュラー (Fig . 2 . 3(e)) もしくはウィッドマンステッテン
(Fig.2 . 3( f))の γ が残存する δ+γ の て相組織となるロ
本研究では、 γ 系ステンレス鋼の中でも最も使用頻度の高い SUS304に代表される i疑問モ
ード、すなわち、 Fig . 2 . 2 で FAモードとして分類された γ 系ステンレス鋼溶接金属の組
織変化について検討することを1:たる目的としているが、本市においては、さらに理解を





安な説 [['j1 段附での i代目分配や第 ; 村1 の生成 fよ形態の見なる δ の形成機構などが必ずしも
明らかになっていないという課題を残している。
また、これらの保 Ilil モ ー ドおよびその1'1 1現組成範 IJ Ilは i疑問速度によっても彬智を交ける
」とが j;11 ら れ て いる :! -;. ~'J . : 0 ・ 111 7 10 すなわち、凝 Ir'ïl 速度の.!f{ }JrIに作い、 A モードの出
現制lJぷ陀 InIは，":JCr 、 li jti/Ni 吋 1j : iJ!lJ に、 F モードのそれは低Cr 吋民/Ni 吋 l i t側に移行し、そ
れぞれの nln~ 事I l J;x範 1) ↑!カqll， 大する。特に、 FAモードで i疑問する成分系では、ネ<J M δ の品
川か 1J n えられ、市支えi:γ か作易に '1 . J戊・成長することが報行されている 10 10 また、 i疑問
速度が大きくなった場介、微細な γ と δ の jt "111， からなる:本11混代組織 ( 共品 i疑問モード)
や凝 I llil に n う I ， ' il 被 1mの成分分配を生ぜず油相の長nh~のまま i疑問した γ( . g，5δ を含む)組
織(マッシブ;挺 III~ モード)など、通常の治慌てí7.h再では凡られない i疑問モードが現れるとの
縦:つがある 1 H ・ 1~10 . }j 、初 JlJl δ で凝 I，'，j する系Il成の治接金属では、冷却速度が大きい場合
に δ から γ への"'，1 tl l 変態機梢がマツシブ変態で生じることが報告されている 1 2 ・ 2 7 281 0
マッシブ変態は、手IlJ&に変化がなく、界同での原子のジャンプ(短範問の拡散)によって
成長が起こる変態と lじみされているが、マツシブ変態にはいくつかの論点が存在する。 一
つ は、マツシブ'[: 成作 ! と町本lI r尚のれljil¥ }j 位関係 3 2 1 9 1 であり、従米からマツシブ生成相と
ぼやH との 1111 で特定の紡品工j 1'/: 関係は存紅しないと Jわれてきた。しかしながら、最近の研
究では 、 マツシブ変態においても特定の市li; / l百万位関係が存在するとの報告もされている 'l J 
1 巧)ロ もう-つの論点は、マツシブ変態が起こる温度域 3 2 、口、 3 Î ・ 1 O. 1 1) であり、 Hillert
3 ti) およひ、 Aaronson ら 10 )は平衡巾相域でのみ生成すると主張しているが、 Massalsk i ら 3 2 ・
10 
3 7) はマツシブ相の生成限界はほ相と牛成相の(1由エネルギーが等しくなる T o線であると
主張している。
さらに、 γ 系ステンレス鋼溶俵金属では、 Aモードとなる成分系を除き、通常 δ+γ の
二相組織となり、この場合の δ/γ 悶の結晶方位関係については、 :通りの関係が事h!円さ
れている 5 6 、 11 、 5 051 1 0 一つは l時相のく 100>方向が平むな関係であり、 主に δ が Jl tl ，11 反応
で生成した場合に確認されているロもう 4 つは δ/γ 問に Kurdjumov-Sachsの紡品 }j悦関
係 5 2) ( 以下、 K - S 関係と記す)が成立する場合であり、 δ の形態がレーシーもしくは
アシキ ュ ラーの場合に確認されている。しかしながら、いずれも透過型屯子顕微鏡による
簿膜の微小領域での解析であるため、県相界面での結 ，'J?， }j位関係と件相のがi 1111成長ん ríl] と
の関係などについては明確にはなっていない。
2.1. 2 溶接金属の元素分配と凝固モ}ド
凝固偏析および各相悶の溶質分配は、 i容;安全属の耐食性の低下や σ判!などの合同 1/\] 化作
物析出 による脆化などに大きな影響を及ぼす凶子である。 Brooks ら H ‘ 刊は、各 i疑問モード
の宅潟組織における δ/γ 問の元素分配を測定し、 A モードでは、セル[ t1 央よりセル境界
で Cr ， N i とも濃化するが、れより Crの濃化の科度の }j が大きく、 AF モードでは、初 I1111γ
巾の元素分配は Aモードと同級であり、セル境界の δ 中ではCrの許しい濃化と Ni の減少が
起こっていることを報告している D 一 万、 FA モードでも、 δql では Crの詩しい.tr'l JJf1と N i
の激減が、 γ'1 1 では Crの減少と Ni の濃縮が起こっており、その打肢はいずれも δ /y W 1M 
より δ 巾ではセル rt l 央が、 γ 巾ではセル境界が1û も大きいことを搬(りしている 。 また 、 」
のような δ ' Þ での Cr (およひ:Mo) の濃縮は、 γìr. 本[lの I~J材に比べて、 σ 村|や χ 十"なと脆い
金属問化合物の析wを助長することが報仇されている 弓 i5 t， )O
Cies l ak ら 1 ï) は、室温組織の解析から i疑問モードごとの凝 [.1 ，l l1，J の Cr と Ni の ミ クロ伽析乍
動を報告しており、 AF モードの δ 品r'li は、初 Ilift!γ 凝 [lrl'll のセル境保の Cr (J~'l化によるもの
であり、 FAモードの γ 品 /B は、初品 δi疑問 [jl のセル境界のNi r炭化によるものであること
を示している。特に、初品 γi疑問の場合のセル境界における Cr (およひ刊0) の浪他の科皮
は大きく、 σ相などの金属問化合物の析出が加速される ) '1. 57) 。しかしなから 、 このよう
な凝固中の第 二相の生成および金属間化合物の析川は、 j作 J菱金j瓜特't'J: を(むIJ 御する卜で ITC~
であるにもかかわらず、第一二相や金属!日j化合物の生成に必史な治目の分配れj支や '1=，，& r~:ー な
どは室温組織からの検討では必ずしも明確でないロ
2.1. 3 溶接金属組織お よ び凝固モードの予測
溶接金属の組織形態や元素分配は、溶接金属の諸特性を支配する大きないJ 子であるため、
組織および凝固モードの予測は重要な課題であるロ
従来から、室温組織における δ 量予測には種々のノゴ法が検討されているが、現Jtfli も広
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DeLongの状範に用いられているのは、 Schaefflerの状態凶 I 8 )およびNの影響を考慮した
態凶 I 9) である。
U国~ I . 1 ~冨3  
aゅ，.t a, -3 ch. cum 、 E叫コ3 ，U-B eU、Ba FUB宮 司USBPUUB3UUB3FU、B 四:g I I I ~S乙- 回，.3 ch . 0u、、 CU33 FqB- eU、3d F‘。3 、u，Bp aUn 3UUZ3 FU、3aUBs 
4哩J ||||||c@n l l l|| 
0 E O 司r 1 I ~竺J | | | || lrh、 l|U問3 || 
0 EON+. 0 +
ミ 1 1 1 ず。eロ、」 1 1 1 1 1 1 1 1 
h e、』 S ||! ?Cコ 1 1 1 1 ~ 1 1 1 
> I 1 1 1 : 1 1 1 1 LO 1 1 1 
r2+ - .ー，
rFC、TE  
占 1 I I 円E3 1111 1 1 1 1 ? 、、，，p Uc、34 
3l|lEコ. |l l F 111 Cコ
守
E+E J ヨ= I I I I : I I I I I I I I • 主司
〉国 1 司帽〉ー r。巴D句、 rC。U 町、
Jコト- 3ー z I 1 g? 可qFf2a，Fb・ cFp3e・p. N、Ft・ 2'。F3 。e、』。p-
5 I .-I I I I ~司 ・- I U、~ I 1 3~~ 3 ト i l l N 与す l 円 I I I I 一 日記
LE。，. 「z+「 .h0申t 
孟 glz 孟8 ‘・
主 的0 凶0 的0 司F0e F呈寸 ~ ~C"\I I 的0h0h0 E)O 占 。 日日宮、N， 232 日目宮宮宮宮 O 占
F 
.- LO LO LO サco 回目的 的 I I I ~ I I I I ~ U3 . .. 。. F3 .. .c、~ I I I 1 I 1 
~~~~ ~~~ ~ I ~I I ~ 的的的 .孟的 l 田 F町 ω I I I ヨZ 
o 0 Cコ o 0 0 Cコ
2oE v-v-v- ，e.、』.，-Pd ，四 pF、., LO ー 守ー .，....
~ ~.，.... 
z ,..... ..-..- T"'"" ..- .，....干ー干- T"'"" .,.... .,.... T""'" 
口』 ._.，.....，...........，....，.....................・.... . 
一一 一一
zL0 一』. 一割.・ 旬cZ.f L 一が・・ 、』・。 - 4・.M φ・.J z』0 -L. -φ・.' 官gC・ h -制.-e 官』. ー e・.μ 4. ・M
‘#コt ‘恥←申a 凶Eo 凶Eo -we@h・』・-Xo申#』+』，EeJE ‘+コEd ‘w←骨a・凶zo 凶co 一‘←eeh 』ー .Aoet+E』e JO』J 4U咽O3= 」E由コ E」3ー -3ーコ= a〉』@O.、 -ELコ咽3 4U0v 3= コ司E邑圃= 」UCe0=3 泊+0td ・UーeZe3E -U-; I I I ~咽uZ3 JEe3 JEe3 3-ーコ= ロh』eο. E-3帽』-E ZVv 03 コ. 咽~咽= 」U骨C0=3 h+0aJE ・Uー3 -UE -申e3 
δ 安定化ノ己点と γ 安定化元素をそれぞれCr ち量およびNi 当量




68) によって係数のI 9. 5 8 Table 2.1 に示すように多くの研究者 l 8 の、li 足式に|共!しては
a般的なステンレス鋼の通常の溶J安全属中これらの状態閃により、改良がなされている。
さらに、米国WRC(Welding Research Council) の δfI;;は比!被的精度良く予測が[1J能で、 ある。







Ni 吋 f止を川いて検討されてきた t; 、 7) 0 Table 2.1 










ラインは r~";JN i :'? Ilt側に移行し、
















(ただし、 N添加鋼ではDeL ongの Ni ~ lli 式 59) 、





、 lilli比で以ドのように幣 JI日できることが報告されている 6 )ロ







Cr 、!?日 /Ni 、lifd






に心した Schaefflerの、lj 日式 1 H) を J !Jし、た場合
Hammar らの、lí r I ~式む 1) を川いた場介は、
と IIG 述で
Cr 吋日/N i 、 11 ほ
Cr 、 li ld/Ni 、11 1 ;;
Cr 、lilil'/N i 叶 ; 1 i:
Cr 、 'í :I~ /Ni 、 1 11















浅間 δilt と r.~ 叫に誕 [.1 ， 1 モードから決定される δ の形態も毛裂な支配 i刈 F
}\ïll ら (i 日}は Schaeffler状態|刈 1 1 1 に明 ?ln1l*ll織の形態を分類、している。






これらの予 iJ!!J はい rれも実験車内沢から fnl 州的に導入されたものであり、ら、
広範な手ru或範 Ufi のステンレス釧では、また、~性は与l也されていない。
[1.j .fí-を予測、比 II攻できる理論に基づいた手
ステンレス鋼の i疑問解析では多 Jt 系の粁I 'rí.衡に |渇
多ノ乙系、rí.衡計n ソフトウェアである The rmo-Calc 71 ) を川いて凝
δJ1tは必ずしも 11\京底的な削除!にないことから、
小関ら 7 0 )は、iL の|泊先は rHfl である。
する情報がヂ IIJ 欠として、
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さらには各;疑 |ぽモー ド の;疑問時の相来日成と治質分配挙動、同の数仙解析モデルを Im)~ し







2. 2. 1 溶接金属の高温割れ
ステンレス鋼の治岐において、高温割れは大きな問題であり、従来より数多くの研究が
わわれてきた 1 0 ・ 2 j 、 4 7 ・ 7 2 ij 0 )。高温割れは、大きく分けて、液膜が関与する凝固割れ及
び液化別れと尚温の同村|時に起こる延性低下別れとがある。ここで、液化割れ及び延性低
別れは、ほ材や多パス i者援金属の熱影響部の粒界で発生するが、主としてNi基合金の溶
岐部で報白されており、 γ 系ステンレス鋼溶按金属での報告例は比較的少ない B 1 . 82 1 0 そ
れに対し、 i疑問削れは γ 系ステンレス鋼の実施工において数多く経験され、凝固モードと
も街岐に関わっている。
ステンレス制治J度合同の i疑問削れに閲しては、 γ 単相の場合に割れ感受性は最も高く、
δiiiが附加することによって別れ感受性は低減することがよく知られている。松町ら 7 2 、
7 J) は、宅温段附の δill が約 10%程度で削れ長さは忌小となり、さらに δ 呈が増すと再び
~'ilJ れ感受什がれ Fm加することを報伝している口しかしながら、これらは室温組織での整
.f[I! であり、文|際に;ï;!Jれがプ~ II ~ する凝 I，lil 段附での相バランスとは穴なる。宅温組織での δ 祉
制御と :';IJ れ感受't'I-予測は 1 -. γ|切にはイJ '1jJであるが、 j疑 1 ，lîl ð~ れ発生の JI目前と制御には i疑問モ
ードの考慮も必要である。 Suutala ら 7 H ) は i疑[，JîJ;t， IJ れ感受性に及ぼすP+S ほと HamIllar らの勺
:Il, .1"¥ (i .I ) による Cr 、11ld/Ni 吋 :.t 1じの関係から、通常のアーク治控では、 Cr 、 li 泣 /Ni 勺量比
が1. 48以ドで i疑[，ljJ :'iU れ感受 tド1 . が傾 t;ii に mJ]rJすることを示しているロこれは、前述の i疑問モ
ードの)' iJ1lJ 式 (HaIllIll ar らの、lí 111 .J.~を JIJ し可た場介)において、 Cr 、町社 /Ni 、河 i託比が1. 52以ド
では初 /1111γ で凝 Ir1jJ することにほぼ対応している。すなわち、凝 l吋;判れ感受性は γ 単相 i疑問
である Aモードで以も IL11 く、初 11111δ 凝 [r1J]となる FAモードで別れ感受性が改善されること
を心しており、このような;疑問川れ感受1性と;疑問モードとの関係については、以ドのよう
なことが考えられている。
元全 γi疑問の A モードでは、 δi疑 IrJ~ より Pや Sなどの不純物元素の同液間分配が大きいた
め、樹問での不純物ノ乙来が濃化し、[，r.J 十[1 線 iid度が下がる。これにより凝固別れが発生する
脆性温度域 (B T R) が大きくなって、 γ/γi疑問粒界で割れ感受性は高まると言われて
いる。これに対し、 δ は i疑問別れの防止に有効であり、;疑問削れ感受性の低減に及ぼす δ
品.'1 1 の影響については柿々の考察がなされている 10 . 1 7. 7 5 777 91 0 その中で、最もよく
指摘されているのは、 δ が γ に比べPや Sなどの不純物九素の悶溶限が大きい点である。 A
F モードの場合、 i疑問点均j に樹問で 1111 出する δ によって残留融液中でのPや Sの濃化の程度
14 
がある程度低減されるとともに、割れ感受性の l匂い γ/γ 凝固粒界が δ によって占有され
ることにより割れ感受性が低下する。 FAモードの場合、初品 δi疑問では、不純物ノ己点の
固液問分配が γi疑問のそれより IJ \さく、また、初品 δ 中での治質拡散が γ 中のそれより速
いため、樹悶での不純物元素の濃化が比較的小さくなる。このことにより、融点降下が初
朗 γ 凝固の場合より小さくなり、割れ感受性は低下する。その他、 δ による説[月別れ改善





問に偏析するが、 S を MnS として固定するため、 Sによる融点降ドを&持する。 δ/γ 界 r(Û
の形成により、界面面積が γ 単相凝固の場合より明大し、単位界 l国 I(!Î ，fi'1 吋たりの不純物の
偏析が分散される口 δ/γ 界 r~î の β が γ/γ 界 i面より界|踊エネルギーが低く、安定なため、
液膜に対する濡れ性が低く、界 I両強度も高し\ 0 、ド滑な γ/γ 界|而に比べて、 δ/γ 界 l(rÎ は
形状が捜雑であるため、割れの伝播J底抗が増す、などである o
J 方、前項で述べたように、高速のレーザ一治妓や電子ビーム治接なとの i疑問速度が大
きい場合、 Aモードとなる成分範開が拡大するロそのため、釧椅によっては、，1r: :J 速治岐 H与
に凝固割れ感受性が増すことが報告されている H :ll ロまた、 Lippold 47 ) は YAG レーザー
溶接の場合、 Hammar らの当量式 G 1 ) による Cr ~1 ほ /Ni 吋 hl' l七が1. 68以卜で初 JIllγ 凝 1[1 1 1 とな
り、凝固割れ感受性が増大することを縦??している。
2. 2. 2 溶接金属の靭性
γ 系ステンレス鋼は優れた低泌靭性を有しているため、 i疑問のまま組織である治持金hti
の低温靭性確保は垂~な課題である。 γ 系ステンレス釧では、 lìíJ節で述べたように 、 耐 I":j
E割れ性確保のために、 δ を宅組組織で数%合有するように成分f設計されている。しかし
ながら、この δ 量の増加とともに低沼靭性は急激に低ドする 8 .j)。
低温靭性に及ぼす i疑問モードの影響については、 A モードおよびAF モードの初川 γ 凝
固の場合はモード問に大きな差は認められないが、初j品 δi疑問の FAモードの治彼合同で
は初品 γ 凝固の場合より靭性は低下する。 さらに、初 I品1V日JAIγi凝疑 i同吋の i泌詐;妓妥く全在初!胤d は i延正[，性|ドl
ンフプ'ル破面を早し、破壊経路も特に強い選択性は認認、められないが、 FA モードの治t安全婦
ではデンドライト組織に対応した破面単位が見られ、破壊経路はパミキュラー状に残印す
る δ を選択的に伝播する傾向にあることが報告されている 851 0 さらに、神符ら 2 5 , 2 ti ) は、
低漏靭性に及ぼす δ の形態の彫響について報告しており、パミキュラー δ ではポIJ 離や境問
からなる脆性融面となるが、レース状 δ(本論文の分類、ではアシキュラー δ:F モード)
の場合はディンプル破面を宝し、脆性破壊はほとんど観察されていないと報作している。
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これは、く 100> 6 β 向に優先成長したパミキュラー δ では、 {100} δ 両は努開面と 一致するた
め、 δ 内部の境問面に沿う述続した倣境が生じ、靭性が低下するのに夕、J し、レース状 δ は
γ と K-S 関係を満足し、 δ/γrHJ の整合問が良好であり 、 さらに、 δ/γ 界面は δ の
{110} ó 而と 、r~ 行であり、 ~IÆ!国と yt1なるために、ほとんど男閲破壊しないと考察している。
- fj 、 δ を含む治岐金属では、 2. 1. 2 節で述べたように、 800-1100Kの温度域で再
熱を受けると、 δrjl に σmや χ 特!なとの非常に脆い金属問化合物が短時間で析出し、靭性
が若しく劣化する 55 ， Hft 88) 。これは、 σ相など脆化判jの構成ノC素である Cr ， Mo ， Nb ， Si など
が、脆化相折山内íj から日正に δ '!:hXJG ぷとして δr t1 に濃化しており、かつ、 δ 中の拡散速度
が γ"1 のそれと比 l鮫して大きいためである。また、この傾向はMo含有鋼で激しく、特に A
F モードで凝 I~，J する溶出合同では FA モードに比べて、 i疑問時のセル境界の δ 中に濃縮す
る Mo :r} が汗しいため、 σ fIl脆化を起こしやすい 5 7 )ロこれに対し、 i容 tfi くを属中の Ni量を増
加することにより、初品 γi疑問のままでセル境界への Crおよびト10の i疑問偏析を低減し、 σ
十11 の析，'H が抑制できることが報(与されている 5 7 ) 。また、 δ/γ 界面では、 δ からの Cr ， Mo
などの似市f? と γ からの Cの供給により目 2:lC ö などの炭化物が析山し、溶接金属の靭性が低下
することも桜山されている R 9 ) 。
2. 2. 3 溶接金属の耐食性
i容J妥全 ff.r!.はデンドライト系H織を 'H し、 i疑問による治質偏析や組織の不均質性に起附して、
耐食作は a般に吋材より劣る :' 22. ~ (} 日)ロステンレス釧 j筑後全f{.ß で発 '1 :， する腐食のうち、
特に問題となるのはあI/. WI肉食と {L食であるが、その先'1:1品川からデンドライト中心部と δ
/γ 界 1(11 の : つに分知される。
デンド ラ イト 11 1 心部で先生する腐食は、初 /1111γ 凝[，'í] する A モードおよびAF モードの治
岐全凶にはられる孔食であり、 CrおよびMoが凝[，'"耐析によりデンドライト"，心部で減少す
るために兄 fれする ~J ， 日 j ) 0 Garner!J' 、 リ ヱ }は、 Mo の.!fJ加とともにほ材および itt f妥金岡とも耐
イし食nは I{リ卜， するが、 q材の rrlJ 1 '，と比 lほして iRi安全凶の r{ ，] t 傾向が小さいことを見いだし
た。それに対し、小川|ら !J :l l は、デンドライト 11 1 心却に負伽析した Cr ， Mof.1を|耐孔食性の
成分的mt;~である P 1 (1ft(Pitting Index;Crt3.3Mot13N) :J!; ) で詳制することにより、 j作
J裏金同の耐イし食料 ftriI t ~が町村のそれに近づくことを示している。
・ )J 、 δ/γ 以 lúï で、発 '1 ~ 寸る腐食は、 δ/γ 界而における Cr炭化物の析 H\ による Cr欠之
肘の生成およびS 、 Pの仏j析に起 lÀ] する粧界腐食と孔食である 2:! 2 :J ・ 9 1 9 号 )。 δ を合んだ j容
J度合同では、 Cr のiIti ~~速度が γ"1 より δ 中の fj が大きいため、 δIp での Crの拡散がCr炭化
物析r'l\の主な支配附子となる。そのため、 γ/γ 界的1への析出に比べて δ/γ 界面への析
n\ は汗しく辿くなる 3 4 ・ 3 :; )。また、(氏 ihd鋭敏化も δ を含んだ治慌て長属r[l で生じることが明
らかとなり、 HAZ に比べて Cr炭化物の祈 IH が速くなることが報白されている 9 Î) ロとこ
ろで、このような δ/γ 界而へのCr炭化物の析出は、 δ/γ 界而の整介けにも影響を受け
16 
ると予想、 される。すなわち、粉川ら 9 ト 1 0 0 ) は γ 系ステンレス鋼の HAZ において、 γ/
γ 粒界の規則度が尚い粒界では炭イじ物が析出しにくいことを報仇しているが、 r~ïJ 織の現象
が δ/γ 界而でも起こり、例えば、 K-S 関係を満足するような終合性の良好な δ/γ 界
面では炭化物の析出が抑制されることが予怨される。また、 Grekula ら 2 3 )は、耐孔食性に
及ぼす凝同モードと Sの影響について報仇しており、 SMが低い場介は AF モードで凝 I，~l す
る治接金属で耐食性は低下し、 S量が尚い場合は FAモードで耐食性が低ドすることを制
告している。これは、 S 量によって孔食の起点となる硫化物の生成が j疑問モードの彩押を
受けるためであり、低Sでは AF モードのデンドライト制問の δ/γ 界 l師、 1';:] S で、 は FA モ
ードのパミキュラー δ と γ の界面で硫化物が支配的に生成し、孔食先生にゼるためと与然
している。さらに、 δ が熱処即， などにより σ相や X fll に変態した場介は、治肢のままに比
べて耐食性が低ドすることが桜台されている I 0 1 , 1 0 2 )。
凝固速度の大きいレーザ-i~岐金属などの耐食性については、長JJ rl111γi疑問の場介は Cr ，
Moのミクロ偏析が急冷 i疑問により軒減される。また、通常治岐では初品 δi疑問する成分系
でも凝固速度が大きいため、初!日 γi疑問となり、耐食性が改善されることが搬仇され、こ
れらはレーザー表面溶融処理による耐食性改善技術として提案されている 4 :1 、 I 0 3 ) 。
2. 3 本研究への展開
以上述べたように、 γ 系ステンレス鋼溶般金属の諸特性は、 j疑問モードおよびそれによ
って決定される組織的特徴に大きく彫轡を受けるロしたがって、治岐合川の特fl:劣化 J見匁
を珂解、 予測し、さらには、制御・改持する技術を開発するには、これら治般金hti 組織の
形成準動を解明し、正確に把射する必要がある。ところが、前述したように、従 [，I~ モ - 1"
や組織形成の検討の多くは、宅 j品組織と、v衡状態凶との対比から与えちれたものであり
終段冷却 rll での初品i疑問相の成長挙動およびそれに対する第 :杵!の午成・成長平到J との|剥
係、さらには形態の児なる δ の形成機柄などについては必ずしも明らかになっていない 。
そこで、本研究では、 γ 系ステンレス鋼、特にその r[lでも、使用 id の多い FA モードで i疑
問する溶般金属の特性改善肢術のi確立に不可欠な治法金属組織の形成機梢を Wrlり!すること





































γ 系ステンレス鋼溶接金属の相変化は、 Cr/Ni 比により大きく円つの i疑問モードに分類、






本研究では、 γ 系ステンレス鋼の Ip で最も幅広く使用されている SUS304に代表される F
A モードで i疑問する γ 系ステンレス鋼溶鍍金属の組織形成挙動およびそれらが溶J安全民特
性に及ぼす影響を解明することを主たる H 的としているが、本章ではその予備的検討とし
て、各 J疑問モードにおける i疑問段階から室温に宅るまでの組織変化を検討し、 FAモード
との相違点を明確にすることを目的としている。そこで、本章では、液体スズ、 131 冷法 J O.j 
J 0 ö) により溶接冷却中の組織を凍結した溶妓金属を用い、各 i疑問モードの i疑 IfJi ・ 変態挙動
について検討を行った口
3. 2 供試材料および実験方法
3. 2. 1 供試材料
本研究に用いた供試材料は、 Table 3.1 に示すように、 Cr+Nit止をほぼ30% . ~となるよ
うにし、 Cr/Ni 比を変えて i疑問モードを変化させた y 系ステンレス釧であり、 Cr ， Ni 以外の
ノじ素はできるだけ低く抑えた材料である。供試材料は、いずれも 25kg小 i~2 ~.! '.明治断力 i で治
製した後、 5皿厚まで圧延し、 1373Kで 1時間保持後水冷する Ir!;f i容化熱処珂を施した。また、
多元系平衡計算ソフトウェアである Thermo-Calc7 J) を川い、 Fe-Cr-Ni :ノ己系で Fe :lt を 70見
一定として作成した Cr-N i 擬 て元系計算平衡状態凶上に供試材料の化学科l成をプロットし
たものを Fig.3.1 に示す。 STl は γ 単相で i疑問する A モード、 ST2は初品 γ で i疑 Ir'îl する AF
モード、 ST3 ， ST4 ， ST5は初品 δ で凝固する FA モード、 ST6 ， ST7は δ 単相で i疑 1~11 する F モー
ドの γ 系ステンレス鋼であり、これらは後述する i疑問組織からも確認された。
3. 2. 2 実験方法
( 1 )溶接方法
- 19-
j詩 J菱金属の温度測定は、 O.5mm ゅの W-5%RejW-26%Re熱屯対をト


















Mark C Si Mn P S C r Ni N 
。 C r +N i 
ST1 0.0045 0.02 0.01 0.003 0.0007 15.97 14.22 0.0022 0.0155 30.19 
ST2 0.0022 0.01 0.01 0.001 0.0005 17.69 12.17 0.0025 0.0097 29.86 
ST3 0.0028 0.01 0.01 0.001 0.0005 18.47 11.68 0.0037 0.0064 30.15 
ST4 0.0034 0.01 0.01 0.001 0.0004 18.82 11.20 0.0022 0.0030 30.02 
ST5 0.0033 0.01 0.01 0.001 0.0003 19.46 10.57 0.0007 0.0031 30.03 
ST6 0.0017 0.01 0.01 0.001 0.0006 21.30 9.23 0.0019 0.0139 30.53 
ST7 0.0014 0.01 0.01 0.001 0.0004 22.11 8.12 0.0016 0.0183 30.23 
Chemical compositions of materials used. Table 3.1 






Cool ing curve measured in the weld metal 





1740 前年持途 '1' に卜
ーチ後β ・ l阿仁より約600Kで治融したスズを治般金属に A4111 く大 jli に i ì:
は変態 Lドの j容妓金属を急、冷凍結する液体スズ急冷it 1 0 f;) をは川した。従;.kの機体スズ :~I，(令
法 1 04 、 1 0 5 )では、溶接のアーク消弧と同時に液体スズ治r! 1 へ nÅ験) :.を治卜喝 させる JJiL. が fj
この方法では試験片が液体スズ浴 r l1 へ結ドするまでに時川ぷが/ドじ、
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に 二 信のシールド治只をJl]いると Jt に、試料長[両には水冷銅板を設問し、
20 
BSP で得られた菊池線図を白動解析ソフトで指数付けを行うことにより結品方位を解析




れは、 Fig.3.6 に EBSP システムの槻略を示すように、電子線の入射 tj 向に対して、試
料を 70 0 傾けて測定を行うために、非弾性散乱波のうち前ノヲ散乱の寄与が大きくなり、ま
た、回折波の試料への吸収量が低減されるため、パターンの強度が大きくなるためである。
したがって、ステンレス鋼溶民金属中の δ および γ の解析にも卜分適用でき、ぷ料J司棋が
簡易で、しかも広範囲の組織を同時に測定が可能である。
Kikuchi-I ine patterns and indices obtained from ferrite and 





Fig.3.3 Schematic view of liquid tin quenching method. 
Location observed 
Fig.3.4 Location observed in the welds obtained 
by I iquid tin quenching method. 
(a) 
Fig.3.5 
高Il*ræ制祭川 I.Å験パ-は、いずれも、パフイ 1 : I~ げ日!出した後、 10見修椴水溶液を川いて電源
rli)l~ 5V、腐食 H引l\j15secの条件で ítWrl肉食を行った。作製した試験片は、光学顕微鏡およ








( 4) Ó フェライト量測定方法
δ;iiの測定には、フェライトスコープ (Fischer社製 MP3、探触子は一点接触定正式)
を m い、 d料ぷ耐の 10点を~JlIj 定し、その平均偵をその試料の δ 屯とした。また、形態の異








? ? ? ?? ? ??
( 5 )結晶方位解析方法














i容妓金属 ljJ の Jじ素分配は、 CM A (Computer ai ded Mi croprobe 加alyzer) 1 09 ) を用い




3.3. 1 ?7 ェラ イ トおよ びオース テナイ トの形態
STl の治J安全!括和l織を Fig . 3.7にぷす。 Fig . 3 . 7(a) は結晶の成長β向にほぼ平行な面、 Fi
g.3.7(b) は結/!?!の成長 }j rt'J にほぼ岳山な rm を観察したものであるが、いずれも i疑問時のセ






Fig.3.8 Typical microstructures of the ST2 weld metal (AF mode). (a) Parallel to 




Fig.3.7 Typical microstructures of the ST1 "eld metal(A mode). (a) Parallel to 
the gro"th direction. (b) Vertical to the gro"th direction. (a) 
Fig.3.8 に ST2の治拡 ~M組織をぷすロ A モ ー ドの場介と r， ~械に、 i疑問 n与のセルが lリ] 瞭に
仰察されるが、 γ のセル境保、特にセル境保の : illl.\近 fJjに δ が体状あるいは球状に観察
される。このような δ の形態は、 AF モードとして分知されたものであり、 Jりj 品 γ で i疑問
点}切に δ かセルmw'こ ，r"l"IH したものである。
Fig . 3 . 9(こ ST3の治岐合同の代点的な組織を示す。 Fig . 3 . 9 ( a)(c)は紡仙の成長 jj 向にほ
ぼ、，qJ な [Íl I 、 Fig.3.9(b)(d)は付 JI l ll の成長 }j I('J にほぼ íf~ I I~ な [fll を観察したものである。 Fi g. 
3 . 9(a) では辿私したパミキュラー δ が市状に観察され、 Fig.3.9(b)では凝同セルの中央で
γ に取り附まれたパミキユラー δ が在日察される。このような δ の形態は、;疑問モードの分
知では FAモードとされており、初 ltlI11δ で;疑問中に γ が r) ，l， W し、さらに、;疑問後の δ/γ
変態により、初品 δ がパミキュラ-状になったものと r守われている。 - Jj 、 Fig . 3.9(c)(d)










Fig.3.9 Typical microstructures of the ST3 weld metal (FA mode). 
(a) (c) Para 1 e I to the growth d i rect i on. 
(b) (d) Vert i ca I to the growth d i rect i on. 
24 - 25 
フェライト系δ 単相で i疑問する場合は却中に γ が析出・成長したものである。さらに、δ 単相で凝固が完了する F モードうなレーシー δ も FAモードとして分類されているが、
れることに一つの特ステンレス鋼も含めて、凝固時に形成した料大な δ の結晶粒が観察このことについては次章で考察すであるとのBrooks ら I lJ の提案もあり、判別は難しい。
γ は δ 粒内全域には成長せず、
δ 粒内の中央では未変態の δ が大きく残っているのに対し 、 ST6では F ig.l0(a) のように δ
粒内全域に γ は成長している口さらに、成長した γ が初晶 i疑問した δ よりも多くなるため、
ST7では Fig . 3.10(c) に IJ\ すようにところで徴がある口溶接金属中で確認
される。 ST4およびST5の溶接金属についても δ の形態はFig.3.9 とほぼ同様であり、観察
される δ の形態もパミキュラー δ とレーシー δ の二つだけであるが
同このような形態の異なる てつの δ は、ほとんどの場合、る。また、
ST3 ， ST4 ， ST5 と Cr/Ni
これは、れる。あたか も γ マトリックス内に δ がアシキュラ-状に析出したように観察しかしながら、 Cr/Ni 比j容援金属中の δ 量は増加している。比が大きくなるにしたがい
で δ が安定となり、 ST7では δ 中で γFig.3.1 に示す よ うに、 Cr/ Ni 比 が大きし 1 ほど侭温これら δ の形態パミキュラー δ とレーシ-δ の混夜が見られることからが変化しでも
の核生成と成長が起こりにくくなるためである。の違いは tji に、ド均組成からのみで決まっているとはいえないと考えられるロ
次に、 ST6およびST7の溶後金属組織を Fig . 3.10にぷす。いずれも他の凝固モードとは異
元素分配2 3. 3. しかも結品粒径は今回の溶岐条件でも lmm以上に粗大化結 1111杭が明瞭に観察され、なり
Aモードで凝固する STl 溶銭金属で、 Fig. 3.7( b) に相当する箇所の元素分配を Fig. 3 .11さらにその粒界 γ か(粒界 γ) が観察され 、いずれも δ 粒の粒界には γしている。また
に示す。 CrおよびNi ともにセル(デンドライト)境界に濃化し、組織と対応していることこのような δ および γ の形.Jj 向に成長した γ が観察されるロほぽ同ら δ 料 |人j に rr'~かし 1



















































Typical m兤rostructures 匤 the weld metals of: 
(a) (b) ST6 , (c) (d) ST7. 
(防
F刕. 3. 10 




AF モー ドで i疑問する ST2溶接金属て 、 Fig.3.8(b) に相当する箇所の元素分配を Fig.3.
12に示す。 Fig.3.11 の A モ ー トの場合と同様に 、 CrおよびNi はともにセル(デンドライト)
境界に濃化しているが、セル境界の三重点ではNiが局部的に減少、 Crが濃化し、 δ と対応
しているのが認められる。すなわち、初晶 γ で凝固する AモードおよびAF モードの溶接
金属の元素分配は、セル境界に Cr と Ni の両方を濃化させるが、セル境界に δ が残留する A
F モー ドにおいては、 δ 中で局部的な Ni の減少と Crのさらなる濃化が起こっている口
ST3 、 ST5の他の FA モードで凝固する溶接金属においても Fig . 3.13 と同傑の元素分配が認
められるロ
次に、 F モードで凝固する ST6およびST7の溶鍍金属の元素分配を Fig . 3 . 14に示す。いず
れも、 γ 中に Crが減少し、 Ni が濃化しているロまた、粒界 γ と δ との界面の δ 側では Crの
著しい濃化 と Ni の減少が確認され、 γ の成長が拡散を伴っていることを示唆しているロさ
らに、 ST7の δ 粒内では Crは ほぼ均一に分配しているのに対し、 Niは凝固偏析に起因した
ミクロ 的な濃淡が確認される。これは、初晶 δ 凝固の場合はCrの分配に対しNi の分配が大
きくなる 1 10) ためである口しかしながら、 ST6では γ が δ 粒内の全域へ成長しているため、





































































Fig. 3. 12 Concentration profi les of Cr and Ni in the ST2 weld metal (AF mode). 
Fig.3 . 13は FAモードで凝固する ST4の溶接金属で、 δ の形態がバミキュラー状である
筒所の元素分配を測定した結果である。デンドライト(セル)境界にはNi が濃化し、逆に、
Crはデンドライト(セル)中央部に濃佑している。すなわち、初晶 γ 凝固の場合と比較す
ると Crの分配が逆転しており、室温でデンドライト中央部に残留する δ 中では、 C rの濃化
と Ni の減少が起こっている。なお、 Fig.3.13はパミキュラー δ が形成した箇所の元素分配



























































































、in the weld metals of: Concentration profi les of Cr and Ni 
(b) ST7 (F mode). (a) ST6 , 
Fig.3.14 
δ のく 100>6 ノヲ向と γ
Cont i nued. 








特定の面平行関係のく 100>r方向がほぼ平行な関係(く100>õ//<1 00>γ) か成立しているか
はないと考えられる。
そこで、次
各凝固モードにおける δ と γ の結品方位関係について調査した o
F ig.3.1 5 に AF モードで凝固する ST2の溶接金 このように両相のく 100>方向が平行な関係は、 Brooks ら 1 0) は初品 δ
子顕いずれも透過刑 ιまた、桑名ら 5 1 ) は共品 δ の場合に認めているが、凝固の場合に
微鏡 (T E M) 
「ドの δ および γ を EBSP で測定した
(No. ECC 像および各々の (200) 、(10 ) 、 (1 11 )極点図を示す。異なったセル境界にある δ
1-No . 3の測定点)はすべて同一結品方位を有し、
δ の [010]õ 方向と γ の [010];-方向もほぼ平行な
δ の (011)6両と γ の (111) r 面および δ の [II1] 6 方向と γ の
[011 L方向の間にも平行に近い関係が見られる。ところで、この関係は K-S 関係 5 2) に
δ/γ 問の方位関係が K-S 関係からどの程度ずれているかを規則粒界理論
かなり広い領域にわたってによる微小領域での解析であり、本研究では、
(No.4-No.9の測定点)γ マトリックス 上記の関係が成立していることが判明した。
FAモードで凝固する ST4の溶接金属中で観察されたパミキュラー δ と γ を EB次に、
もまた同一結晶b位を持っている。また、
関係が成立している。さらに、




δ の [100]6方向た之A山れ同一結品方位を有する δ および γ の集合体であることがわかるロ
(No.1-No.9の測定点)および γ マトリックス一 δ









(11) -po 1 es (10)-00Ies (200) -00 1 es 
(l1)-poles 
.‘ TI1 



















































.ril ?li .. 什01 1101 ・.No.1-3(? 
in the ST2 
NO.4-9 (r) 
NO.1-3 (? 
EBSP analyses results on ferrite and austenite 





NO.1 - 9 (? 
NO.10-19 (γ) 
EBSP analyses results on vermicular ferrite and austenite 
in the ST4 weld 町l etal (FA mode). 
No.1 - 9 (? 
NO.10-19 (r) 
No.1 - 9 C? 
NO.10-19 (γ) 
Fig. 3. 16 
Fig. δ の(110)61掃と y の(1 11))' 面および δ の [111]6 方向と γ の [101 Jr方向の聞には
この δ/γ3.15で示した AF モードの場合と問機に平行に近い関係が見られる。そこで、
同じく FAモードで i疑問する ST4の決f安全JmLt 1 で観察されたレーシー δ と γ の来月一 方、そのずれ角は 15 . 6 0S 関係からどの程度ずれているかを計算した結果方位関係が K問の
の [100] ,j }j r( ，]と γ(No.1-No.3の測定以)δ 品方位を測定した結果を Fig.3.17に示す。別のパミキュラー δ と γ との結
たまS 関係が成立しているとは青い難い。K となり、
Fig.3.16 に IJ"ほぼ、ド行に近くなっているが、の [100]γ jj 向は、(No.4-No.13の測定点)δ の [100J6方向と γ の [100])' 方向はほぼ平行な関係が成立してい
きくずれ (K-S 関係からのずれ角は3 8 .3 0 )、
晶方位解析の結果では
K-S 関係の平行関係からは そ平行}j向からのずれは打 I二 大きくなっている。
K-S 関係 ((ïlO)ð// (T ll)r 、
したパミキュラー δ の場合に比べると
そるが、
[TTl]ð//[TïoJ)') がほレーシー δ と γ 聞には、れに対し、δ の [010]6方向と Y の [010 ]r方向および δ の [ 00 1 ]6 方向と γ の [ 00 1])' 方向代わって、れに
このようなレーシ -δ と γ!日jまた、(K -S 関係からのずれ角は 3. 1 0 ) 。ぼ成立しているパミキュラー δ と γ との聞には、すなわち、ぞれほぼ平行な関係が成立していたロがそれ
本研究で用いた 三穐類の FAモードで凝固するすべて成分系においての結品学的特徴は、δ の [100]6方向と γ のAF モードにおける初品 γ と共品 δ 聞の結品方位関係と同様に、
かつK-S 関係が成立しておりレーシー δ と γ との問には、すなわち、確認された口特定の面平行関係は、I1 行の関係 ([100 ] 6//[100])') が成立しているが、[100 ] γ方向がほぼ
手行関係からはδ および γ の優先成長方向であるそれぞれの [100] }j 向も平行に近いがそれぞれの優先成長方向であδ および y のく100>方向は、ところで、と考えられる。ない
レーシー δ の生成にも i疑問挙動が強く影響
し
5 1) ら
レーシー δ と γ マトリックス間に K - S 関係が成立していることを報告している。
33 




<100>6/ /<l OO>Y の結晶学的特徴は凝固挙動に強く依存し、ることから、
FAモードのように δ+γ の二相で凝固する場合は、
- 32 ー
かしながら、 δ およひ γ それぞれの [100] 方向の関係、すなわち、レーシー δ/γ 聞の結
品学的特徴に及ぼす i疑同挙動の影智については触れておらず、今阿の結果は新しい知見と
r 1 える。












EBSP analyses results on acicular ferrite and austenite 
in the ST6 weld metal (F mode). 
(11)-pol es 
7 











NO.4-13 (γ) している。また、 γ (A) と γ( B )はそれぞれ異なる伝情、f~ ~ J lúj およひ 14 街、I~h jJ It'j で δ
(A) 、 δ(B )と K-S 関係が成なしている ((110)6 A//(111)r A 、 [Tll]6 A//[T01] , A 
(Ilo)6-6/ /(111) γ 白、 [T11 ] 6 6//[T10]r H) ロさらに、これらの結以は他の rJ\料からも Ilf
現性よく得られている。すなわち、 δ 市村j で i疑問する F モードの治抜合同では、 i疑 Il'il お f
後の δ 中で γ が析出するが、その時、 δ/γfHJの界 I面エネルギーをできるだけ小さくする
ように、 γ は δ と K-S 関係を満たして絞生成・成長することが判明したロまた、 δ から
γ への変態が起こった場合には、 δ と γ の rm に K-S 関係が成立することは既に械行 5 :; 1. 
1 1 2) されているが、本研究では、この関係がかなり広範凶にわたって成伝していることが
確認された口
以上の測定結果より、治按のまま組織における δ と γ 聞の結品jj位関係をまとめたもの
を Table 3.2 に示す。;疑問モードにより δ/γ 問の結品β位関係は異なり、 F モードを除
いてはそれらが i疑問挙動の影響を受けていることがわかる口さらに、同じ FA モードでも
δ の形態により δ/γ 聞の結品方位関係が異なっているロこのことは、これら δ の形成挙
動が異なっていることを示唆するものと考えられる。
Fig.3.17 EB5P analyses results on lacy ferrite and austenite 
in the 5T4 weld metal (FA mode). 
Fig.3.18は F モードで凝 I，'il する ST6の治般金属において δ とれ界 γ およびアシキュラー
γ を EBSP で ~OIJ :心、解析したれlj県である D ーつの δ 料内にある δ(No.l'"'-'No.7の測定fi)
は I"J 鮎['1Ill /j仇をねち、また、アシキュラー γ(No.8'"'-'No.18の測 kizfi) と粒界 γ(No.19
0.21 の測定 Jil-t )も 1 ， ïJ じ料品 Jj 仰をむしているロさらに、 δ と γ の問には K-S 関係
((OT1)6//(1T1) ハ [111]ò//[110 ]r)が成 \J/ している。また、 Fig.3.19は II ，J じく F モード
で凝 fl'îl する ST7の治政令凶において料 wを扶んだこつの δ(δ (A) 、 δ( B ))とそれぞれ
の δ 純内に成長したウイツドマンステッテン γ(γ(A) 、 y (B ))の結品 h位解析結果で
ある。なお、 :つの δfHl の }j 位 JE は 16.3 0 であり、かつ、お fl~ いの [001]6 店内はほぼ平行
である。この i品作もそれぞれの δ および γ は同 d結品方位の δ と γ であり、さらに、 γ
(A) (No.7'"'-'No.9の HIlltiiJI) と γ(B) (No.l0-----No.12の測定点)もほぼ同じ結晶方位を有
34 、3









No_ 4-6 (6 B) 
No. 10-12 (y B) 
Table 3.2 Orientation relationship between ferrite and austenite 
in the weld metals sol idified as each sol idification mode. 
Sol idification Morphology Orientation 
Mode ofδor r Relationship 
A F mode Globularδ く100>61/く100>r
(No Habit Plane) 
Vermicularδ く100>ðll<1 00>r
(No Hab i t P Iane) 
F A mode {1l0} d 1 {11} r 
Lacy δ く 11 1> ðllく110>γ
(K-S Relationship) 
本く100>61/く100>γ
{110} ?l {111} r 
Acicularγ く11 1> 611く110>γ
(K-S Relationship) 
F mode 
{110} ,,11 {ll1 }γ 
Widmanstatter】 γ く11 1>，， 11く110>γ
(K-S Relationship) 
(1 11) ー閃 les






(11)-00 1 es ホ Close to paral lel 
r-l 







Aモードで凝固する STl を TIG溶接中にスズ急冷して得た溶接金胤組織を Fig.3.20 に
-
‘ ・ー-・E掴"- . ・』 ー・... . 
No. 4-6 (?-B) 
No _ 10-12 (y -B) 
Fig. 3. 19 EBSP analyses results on Widmanstatten austenite and 
ferrite matrix in the ST7 weld metal (F mode). 
3. 4 溶接冷却中の組織変化
r?J !ri では、 γ 系ステンレス鋼 i特段金属の治按のまま組織が凝回モードにより若しく異な
っていることを示した。また、それぞれの元素分配および δ/γ 問の結晶方位関係が凝固





iquid tin quenching method(A mode). 
LJ 
20μm 
36 - - 37-
加μm
は Cr ， Ni の両元素を液相中に排出しながら凝固が進行することが確認された。また、この
場合、 Ni よりも Crの方が分配の程度は大きいことがわかる。このことは、 Fig.3.11 に示し
た溶接のまま組織での元素分配傾向と同じであり、凝固時の偏析の大部分がそのまま室温
まで残存していることが明らかとなった。
Fig.3.22 に 、 AF モードで凝固する ST2のス ズ急冷溶媛金属組織を示す。なお、 Fig.3




るが、こ れはスズ急冷に伴う過冷により急激に成長した γ であり 、溶媛凝固時には形成さ
れていなかったものと考えられる。さらに 、 初品 γ で i疑問した後のセル境界では、残留融
液から連続して δ が球状あるいは棒状に晶出しているのが認め られ、 AF モードであるこ
とが確認できるロまた、この場合の δ の品出は、状態図から判断して共品反応によるもの
と考えら れる 口次に、この場合の元素分配を F ig.3.23 に示すロ Fig . 3 . 21 に示した Aモード
の場合と同様に、 Cr ， Ni の両方がセル境界に濃化し、その程度は Ni より Crの方が大きい。
したがって、初晶 γ で凝固する Aモードおよび AF モードともに、 Cr と Ni の分配係数は、
1以下であり 、 かつ 、 C rの分配係数の方が小さ いことがわかる。さらに、セル境界の液相
中では Crの濃化が大きいため、 Aモードに比べて Cr/Ni 比が大きな AF モードでは δ の相
対的な安定性が増し、また、 δ/液相聞の回液界面エネルギーも小さいことから、被相巾
で δ は新たに核生成して分離共晶的に晶出すると考えられる。ーノ7、セル境界に品川した
δ 中では、 Ni濃度が急減し、 Cr濃度が増しているのが確認される。すなわち、 δ が第 て相
として 晶出するセル境界は、初品 γ が先行凝固した時の偏析で CrおよびNi が濃化した領域
に対応するが、 δ の晶出には、 CrおよびNiが再分配し、 δ 中ではNi が減少する必要がある
7 0) こと を 示唆している 。また、この元素分配は、 Fig.3.12に 示した室温組織での元素分
示す。 凝固は写真の右から左方向に進行 しており 、左端か凝固界面の前面である。スス急
冷時に液相であった部分では微細なセルが観察され、 その大きさからスス急冷法による冷
却速度は 10 4 K/sec以よと准察される 113) 0 Fig . 3 . 20 では、 γ のセル/デンドライト状品が
明瞭に観察され、 δ は確認されない。また 、 Fig.3.7(a) で示した溶接のまま組織とほとん
ど同じであることから、 Aモードで凝固する溶接金属では、凝固時に形成された組織的特
徴がほとんど変化せずにそのまま室温にまで至っていることが判明した。さらに、この場
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Fig.3.21 Concentration profi les of Cr and Ni during 501 idification 
i n the ST1 we I d meta 1 (A mode). 
Fig.3.22 Microstructural change during 501 idification and 
sub5equent transformation in the ST2 weld metal. 







Cr(wt~) 10,8 17 ,3 17,7 18 , l 18, 6 
~ i (叫) 1.3 11,0 1.9 1i ,i 1i ,5 
Fig.3.23 Concentration prof? les of Cr and Ni during sol idif兤ation and 
subsequent transformat i on?n the ST2 we 1 d meta 1 (AF mode). 
次に、 FAモードで凝固する ST3および ST5のスズ急冷溶接金属組織を Fig.3.24に示すロ
ST3および ST5のいずれの組成もほぼ同じ凝固形態を示しており、凝固開始から約50μ 皿の
領域では δ 単相の明瞭なデンドライトが観察されるロまた、 δ/液相界面の界面エネルギ


















Fig.3.24 Microstructural change dur匤g sol id凬兤ation and subsequent 
transformat卲n in the weld metal , obta匤ed by I iquid tin 




領域であったことが確認できる口また、初晶 δ で先行 i疑問した後のデンドライト境界では
残留融液から連続して γ が昂出しているのが認められる。したがって、 ST3およびST5 とも
に、初晶 δ で凝固した後、 γ が品出する FAモードであることが急冷組織により確認でき
る白さらに、 FAモードにおける凝固時の元素分配を Fig.3 . 25 に示すロ固液共存領域にお
いては、 Crはデ、ンドライト境界で若干減少しているのが観察されるが、分配の程度は小さ
い口一方、 Niはデンドライト境界にかなり濃縮しており、初品 δ で凝固する場合は、回
中に Crを僅かに濃化 さ せ 、 Ni を液相中に排出して凝固が進行するのが確認された。すなわ
ち、 N i の固液間分配係数は l以下であり、 Crのそれは 1以よであるが、かなり 1 に近いこと
が判明した。また、初晶 γ 凝固の場合と比較すると、 Crの分配は逆転し、 Ni の分配も大き
くなっていることがわかるロさらに、 γ が晶出した時点、では、 Niの分配は固液共存領域と
ほとんど変わらないのに対し、デンドライト境界に晶出した γ 中ではCr濃度が急減してい
るのが確認される。すなわち、 γ が第二相として品出するデンドライト境界は、初品 δ で
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さらなる Crの減少が必要であることがわかる。このことは、 FAモードの凝固パスとして 、
凝固中の液相組成が初品 δ 凝固組成から共品組成へ突入し、共晶 γ が品出している 7 0) こ
とを示唆している。また、 Fig . 3 . 13で示した室温組織の元素分配と比較すると、室温組織
での δ 中の Cr濃度が凝固時より増加しているロこれは、凝固後の δ/γ 変態により、 γ か
ら拡散した Crが δ 中に濃化したためである。なお、凝固形態および凝固時の元素分配にお
いて、 FAモードで観察されるパミキュラー δ およびレーシー δ の差は確認されなかった。
F モードで凝固する ST 7のスズ急冷溶接金属組織を Fig.3.26 に示すロ δ のセル状品が明
瞭に観察され、 γ は確認されない。したがって、 δ 単相で凝固が完了する F モードである
ことが確認される。また、 Fig . 3 . 27 に、 ST 7の凝固段階における元素分配を示す。 Crはセ
ル境界で若干減少しているが、その程度は小さくほぼ均一に分配している。一方、 Ni はセ
ル境界に著しく濃化しているロこのような元素分配は Fig . 3.25の FAモードで確認された
元素分配傾向 と 同 じで あ り、初品 δ で凝固する場合は、 FAおよび F モードともに、 Ni の
固液間分配係数は 1以下であり、 C rのそれは l以上であるが、かなり l に近いことが判明し





Fig.3.26 Sol idification microstructure in the ST7 weld metal 
obtained by I iquid tin quenching methodCF mode). 
以上の結果より、凝固時および室温における元素分配の概略を Fig.3.28にまとめる。凝
固時の元素分配は、初品凝固相が γ か δ かで大きく異なるロまた、初品 γ 凝固する溶接金
属では、凝固時の偏析がそのまま室温まで残存するが、初晶 δ 凝固する溶嬢金属では、凝
固後の δ /γ 変態により溶質元素の再分配が起こっているロ
-・・・・・・・・圃・・. 胃ヨE恒国- ・喝P“~電石副岡E
Cr(wU) 1~ ， l 
~i(川) 1~ ，~ 
3. 4. 2 変態挙動
AF モードで凝固した ST2の溶接金属の凝固完了時点、での δ と室温組織での δ を Fig.3.
29に示す。凝固後、冷却されることにより、 δ は若干小さくなり 、 δ が γ へ変態している
のが確認されるが、その変態量は少ない。また、こ の場合の δ の形態が FAモードのよう
なパミキュラーを呈さないのは、初品 γ 凝固では固液界面の界面エネルギーが初晶 δ 凝固
Fig.3.25 
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Fig.3.28 5chematic di5tribution5 of Gr and Ni during 501 idification 
and at room temperature in the weld metal 501 idified a5 

































Fig.3.27 Goncentration pro干 i le5 of Gr and Ni during 501 idification 






Fig.3.29 Microstructural change during tran5formation in the 5T2 
weld metal , obtained by I iquid tin quenching method (AF mode). 
(a)Just after 501 idification. (b)Room temperature. 
- 44 一 I - 45 
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δ/γ 界 rfñ から γ が δ 中へバルク状に平滑成長して進行
その結果としてパミキュラ -δ が形成されているのが観察される。
(υ) 
γ が δrjl に成長して δ/γ 界的1 の Hi らかな門[r1[がしだいに大きくなっているのが観察され
FAモードでは AF モードとは異なり、;疑同時にデンドライトのこれはる。
そこで、その発注した二次校rm に γ が成長するためである。
で i疑問先 f後、 [riJ じデンドライトが約50K 、




パミキュラー δ の場合と[5]じく、Fig.3.31 に示すように、ては、シー δ の形成過料につし
γ の成長
定針状(実際は板状)であり、かっ、その成長方向はほぼ
このような γ の成長挙動の違いは、前述した δ/γ 聞の結品 jJ位関係に起因する
i疑 It~l l1与に形成された δ/γ 界 I面から γ が δ 内へ成長しているのが観察されるが、
形態は Fig.3.30 とは異なり







約 210----230K冷却された H与点で δ 杭界に γ が析 Hl を開始しているのが確認、さ
δ 料出l に γ が析山を IJ目的した H5111 で、の*立川 γ の成長過ねをFig.3.33にぷす。
γ は δ10.界に微制11 な林状として析，'l\し (Fig.3.33(a)) 、





の料~Wγ を j杉 hX: している






中立界 γ およびウイツドマンステッテン γ は、
(No. 7'"'-'No. 9の ~flIJ ~主点)はいずれ
(No.1 o '""'-'No.12の測定点)も粒
ーつの δ 問の }j 位差は 12.3 0
δ (A) (No.1----No.3の測定ti) および δ(B) (No.4'""'-'No.6 の測定点)の!両βの δ とそれぞ
れ見なる段密干行 I而および辰宿干行店向で K-S 関係が成立している ((110)6 A// ( l11) ァ、
Fig.3.19の溶
ST7の椛妓金属において、京\L 界 γ とそれから
(δ (A)、
において、航界 γ およびウイツドマンステッテン γ と δ の界的1近傍の δ 側では、
比べて Crが局部的に濃化し、 Ni が川部的に減少しており、
散変態で成長していることがわかる。次に
j成長を[JfJ t治した lfl後のウイツドマンステッテン γ および粒界を形成する二つの δ
δ( B ))の結{1I1，}j {I/:解析結果を Fig.3.34に /戸す。
この関係は
このことカコら、
[111]6 日 //[011 ]r)。
この場介、




(Ul1) 6 臼 // (111) r 、
wγ と同じ結!日 jj 1立を J与っている ロ
また、4 市iti 品 !ji立であり





(a) (b) (c) 
10μm 
Fig.3.31 Formation of lacy ferrite during transformation in the ST3 weld metal , 
obtained by I iquid tin quenching method (FA mode). 

















Fig.3.32 Microstructural change during sol idification and subsequent transformation in the ST7 weld metal , 







Fig.3.33 Precipitation of intergranular austenite in the ST7 weld metal , obtained by I iquid tin quenching 
method (F mode); temperature becomes lower i n the order of (a) , (b) and (c). 
以.u m ! 
(110) -po 1 es 
品成長方向が近く、 一つの粘界 γ に対し、 ;つの δ がそれぞれ異なる K-S バリアントを




本章では、 γ 系ステンレス制治岐金属の凝 r1i1段附から宅温に情るまでの組織変化をゆ]ら
かにすべく、液体スズ急、冷法により前段冷却 q l の組織を凍結した治援金版を川い、 Cr/Ni
比を変化させた各 i疑問モードの γ 系ステンレス富市容J友金属の凝&'，卜変態学到j について検.H
を行った。以トに本 52 で得られた結果を要約する。
( 1) Aモードで凝固する溶後金属は、 γi枠制!で凝 l/íl し、 i疑問 11与に形成された和L織的特徴
は変化せずにそのまま宅漏にまで官る。
(2) A F モードで i疑問する溶妓金属は、初 JH11γ で i疑問後、 δ が Jt 品反応でセルI克 w に IVI
l l\ する。その時形J&された δ はほとんど変化せずにそのまま宅温にまで空り、セル l;'~ 界に
球状もしくは待状の δ が残ιする o NJ {1I1， γ と共品 δ の 1m には、 γ のく 100> y }J I['J と δ のく 1 00
>6 Jj 向がほぼ平行な関係が成伝しており、両抗| の i疑問成長 β向とー致しているが、特定の
由1 予行関係は見られない。
( 3 )初品 γ で i疑問する場合は、 Cr ， Ni の rJ.j元素を液村 1 r t1 に排 11\しながら凝|局するため、
セル境界にはCrおよびNi が濃化するが、その程度はCrの jj が大きい。 γ Ijí. f[]で i疑 1 ， [ï1 する A
モードは、この分配がそのまま宅泊まで残介する。 }j 、 Cr/Nilt の大きい AF モ ー ドで
は、セル境界でのCr濃化が大きく、 δ の相対的な交えÍ{ 't' 1: が明すため、 δ カか￥分店雌'f Jハl lJ川lIhVいHd仙l山1， (的内 lにこ J
J山lハ1 する o j ELulh1 占 δ が品 J川H した 11時l時与}，f\江、，\で、セル境界の δ"1 では Ni 濃度は)r J川[内になか4 し、 Cr濃度
は増大するが、この場合も j疑問時の偏析がそのまま引温まで残ιする。
(4) F A モードで凝固する治使令婦は、初 hill δ が先行凝 [I'il したデントライト脱出l で y か
rTf，1'[ 1 する o {疑問完了 [1\後の δfdはがJ80vol%以 1- あるが、その後の冷却辺1 f ,! ('の δ/γ 変態
で δ 量は減少し、最終的には、デンドライト rjl 心部にパミキュラ -δ もしくはレーシ-δ
として残る。パミキュラー δ と γ との問には、 δ の [100]6Jjlr~ と γ の [100LJjl付が凝 1 ，' ， 1)成
長ノヲ向に対してほほ、IZ 行の関係が成立しているが、特定の l(tÎ 、 I~ 行関係は持たない。 ・ }J 、
レーシー δ と γ との聞には、 K-S 関係が成立しており、かつ、 δ および γ それぞれの
[ 1 00 ] 方向も i疑問成長方向に対し、r-f J~ に近いが、平行関係からはれr-ずれているロ
(5) F A モードで i疑問する場合の初日1δrjl には Crが俺かに濃化し、 Ni は被相'1 1 に濃化し
て j疑問が進七する。 γ が品目1 した時点では、 Ni の分配は l古Ji.夜共存領域とほとんど変わらな
いのに対し、デンドライト境界で品/1\した γrt1 では Cr濃度が急減する。また、 i疑問後の δ
/γ 変態により、'告漏組織の δql には Crがおf しく濃化する。
( 6) F モードで凝附する治妓全属は、 δìii 相で凝固するが、この 11，}、セル境界には Crが
僅かに減少し、 Ni は苫しく濃化する。 δ 弔相で凝固完 f後は、まず δ *，ì: W L に微細な持状
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NO.7-12 ( γ ) 
Fig_3.34 EBSP analyses results on Widmanstatten austenite and 
ferrite matrix after transformation in the ST7 weld 
meta J (F mode). 
般のまま組織での結果と 一致している口なお、杭 w γ が片 }j の δ とのみ K-S 関係が成立
している場行も舵認されたが、 Fig . 3 . 19およびFig.3.34でぷしたように両万の δ と K-S
関係を満足している場介は他の誠料からも比較的頻繁に位認されている。ところで、この
ように多くの粒界 γ が |両側 の δ と rlïJ I k'j に K-S 関係を成\1.させるのは極めて難しいと与え
られるが、治J安全属では、ランダムなれ~M }j 位をむするほ材とは異なり、隣接する δ の結
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γ が析出し、それらが成長・合体してフィルム状の粒界 γ を形成する。次に、この粒界 γ
から δ 粒内ヘー方向に伸びるウイツドマンステッテン γ が形成される白この場合の粒界 γ
は、同一結品方位の γ の集合体であり、粒界を挟む両側の δ とそれぞれ異なる最密平行面
および最密平行β向で K-S 関係を有している場合が多い。また、ウイツドマンステッテ
ン γ は、粒界 γ と同じ結晶方位を持っている。
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第 4 章 FAモ』ドで糊するオ}ステナイト系ステンレス僻接金属の組織的特徴
4. 1 緒言
前章では、各凝固モードにおける γ 系ステンレス鋼治按金属の i疑問段階から'宅治までの
組織変化を検討し、 δ フェライトの形態、元素分配および δ/γ!日j の結品β位関係が i疑問
モードにより著しく異なっていることを明らかにした。特に、本研究の対象である FA モ
ードで凝固する γ 系ステンレス鋼の溶般金属では、形態および γ マトリックスとの結品方
位関係が異なる二種類の δ が確認され、それぞれの δ 形成機構が j疑問挙動およびδ/γ 問
の結晶学的特徴に強く影響を受けていることが推測された。そこで、木市では、 FAモー
ドで凝固する γ 系ステンレス鋼溶接令属における i疑問・変態学部j を 1: として車内川学的な観
点から調査を行い、溶接金属の組織形成について検討を加えた。
ところで、従来の溶接全属組織の検討は、主に、ビード中央付近の定常凝阿部における
組織変化に関するものであった。 - jj 、通常の溶融溶践では、 i特段令)掃の柱状品が HAZ
からエピタキシャル成長することによって始まることが知られている。すなわち、 *n純化
した HAZ 結品粒の一部が溶融し、その残りの結晶粒が i疑[剖の核となり、それとは咋占日l
β位を持った結晶粉がi疑問・成長することによって溶接金属の形成が始まるロこのことは、
多くの研究によって確かめられているが、いずれもほ材の相と [LïJ 一 相が qi ff]で凝"司する場
合であり、 FAモードで i疑問する γ 系ステンレス鋼のように γfìí_ f日のほ材 Lで、初 11H11δ+
γ の二相 i疑問の場合にどのような機構で品川するかの椴行はない。そこで、 FA モ ー ドで
i疑問する溶陵金属の溶融境界部における組織形成挙動についても併せて倹 l討をわった。
また、 FA モードで i疑問する成分系では、冷却]速度が大きい場介、司1;安定 γ の1'11'1 ，， 1\ によ
り、初品 γ 凝固となることが報行されている 20 ‘ 27293110 さらに、 FA モードで凝 I ，lîl す
るステンレス鋼と AF モードで i疑問するステンレス鋼の児材治岐では、 FA モードのステ
ンレス鋼側で初品 γ 凝固した組織が形成されやすく、さらに、治版 h向によって初川 γ 縦
問する領域に差が生じることが報告されている 1 ) 7 , ) ) B) 。そこで、 FA モードにおける市二
安定 γ の品出挙動についても検討を加えたロ
4. 2 供試材料および実験方法
供試材料は、前章でも使用したTable 4.1 にぷす ST3 ， ST4 ， ST5 の i栂類の γ 系ステンレス
鋼であり、いずれも FAモードで i疑問する成分系であることは前市で催認している。また
Fe-Cr-Ni 三元系において、 Fe 52 を 70見 ー定とした Cr-Ni擬- .!C 系計算平衡状態凶 7 1) 1-，にそ
れぞれの化学組成をプロットしたものを Fig.4.1 に併せてぷす口
溶接方法および溶峻条件も前章と同じで、 150A-12V-10c皿/皿 inの条件でメルトランの T
I G 溶接を行っている。また、溶接冷却 ql の組織変化の観察にあたっても、同じく液体ス
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Mark C Si Mn P S C r Ni N 。 C r+N i 
ST3 0.0028 0.01 0.01 0.001 0.0005 18.47 11.68 0.0037 0.0064 30.15 
ST4 0.0034 0.01 0.01 0.001 0.0004 18.82 11.20 0.0022 0.0030 30.02 
ST5 0.0033 0.01 0.01 0.001 0.0003 19.46 10.57 0.0007 0.0031 30.03 
各ステンレス鋼溶嬢金属の溶融境界部近傍をビード表面側から観察した組織を Fig.4.2
よ側が溶鍍金属である。いずれもほぼ写真中央より下側が母材 (HA Z) に示す。なお、
("t%) Chemical compositions of materials used. Table 4.1 
(Fig. 母材の γ 粒から γ が平滑的に成長した後に観察されるもの溶融境界部近傍の δ は、
この溶そこで、(Fig . 4.2(b)) がある。溶融境界線上で既に観察されるものと4.2(a)) 
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Typical microstructures near fusion boundary in: 








Calculated pseudo-binary phase diagram of Fe-Cr-Ni 
ternary system at 70wt% Fe with the locations of 
the material compositions. 
ズ急冷 il~ を採川している口組織飢祭は、光γ顕微鏡および点 fド型電子顕微鏡 (S E M) に
δitiはフェライトスコープにて測定した。 形態の異なる δ 日の測定は IÌlî積定呈
A を m ~\た。
ノ乙素分布測定には CM
)J[ 速電圧 200kVの透過型電子顕微鏡 (T E M) に
により行い (500市 x 40制野/1試料)、手11tllflJ }j位解析は EBSP 、
δ/γ 界 IW}j 1\L は、












融境界線ょに δ が観察された領域の元素分配を Fig.4 . 3に示す。溶融境界線上では明らか
に Crが減少しているのが確認される。 3 . 4. 1 節で示したように、初晶 δ 凝固の場合の
Crの分配係数は 1以上であることから、溶融境界線上では初晶 δ 凝固ではなく、初品 γ で
母材の γ 粒から i疑問していることがわかるロすなわち、この場合も、 Fig . 4.2(a)で‘示した
ような母材の y 粒から γ が平滑界面成長しているが、その領域が非常に小さいために 、 δ
が母材の γ粒から直接生成したように観察されたものと思われる。また、この平滑的な γ
の成長の幅はCr/Ni比が大きいものほど、小さくなる傾向があるロさらに、溶融境界から約
30μ mの領域では、 Ni は全体的に減少傾向にあるが、 Crの分配と負の相関関係があること
から、 3. 4. 1 節で示したように、この領域で δ が初品として品出を始めたことがわか
る。したがって、母材が γ 単相で、 δ が初晶で品出する F Aモードでも、溶融境界部では、
まず y が最初に品出することによって凝固が始ま ることが判明したロまた、 Fig . 4 .2( c ) に












1~ ， 2 19.1 20.1 
1.4 12.0 12.6 
Concentration profi les of Cr and Ni near fusion boundary of ST4 weld. 
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中にエピタキシャル成長している問所も観察される。 FAモードでは、これと [rtl 憾な δ 成
長形態の報白もあるが 27\ 初品 δ で i疑問する 1;'終日ilil克界市の大部分では、。íj .iillのように、
γ が最初に平滑成長し、エピタキシヤル成長する δ が認められない。したがって、 f~j:材の
γ 粒界に析出した δ からのエピタキシャル成長が FAモードで凝 181 する治J裏金属の溶融境
界部における δ の生成を支配するものではないと忠われる。
4. 3. 2 定常凝固部の 6 フェラ イト形態
溶融境界部から i疑問が進行し、定常凝固になった領域における ST3およびST5の治般金凶
組織を F ig . 4 . 4 に/]\す。 3 . 3. 1 節で示した通り、いずれの治般金属でもパミキュラー
δ (Fig. 4.4( a)( c) ) とレーシー δ(Fig.4.4(b)(d)) が観察される。また、 Cr/Ni 比の大
きい ST5の方が、 δ 量は多く、 δ の幅も若 F大きくなっているロところで、このような形








(c) LJ 一一 』 一一-ー一 L__j (の
1 0μm 1 0μ m 
Fig.4.4 Typical microstructures in the weld metals of: 
(a) (b) ST3 , (c) (d) ST5. 
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そこで、なパミキュラー δ とレーシー δ の混在は C r/Ni 比が変化しても確認されている。
一般的な ステンレス鋼圧延材である ST3 --- ST 5 をシングルビードで T I G メルトラン溶後し
に対する比率レーシー δ 量およびレーシー δ 量の全 δた場合の各溶接金属中の全 δ 量、
を 測定した結 全 δ 量はCr/Ni 比に比例 して増加 している。前述の通り、を Fi g . 4 . 6 に示す。
その増加分は僅かで増加しているが、C r/N i 比が大きくなるほど、レーシ-δ も、また、
、 Ij 均的に見
このこと lま
キュラー δ が、レーシー δ とパが変わっても、般的な圧延材において
これらの δ の形態の違いが単に平ほとんど同じ割合で分布していることを示唆しており
このようなパミキュ
ラ ー δ とレ ーシー δ が混在した箇所の元素分配を Fig.4.7に示す。パミキユラー δ の領域
全 δ一 方、
戸のばらつきはあるものの、
Cr/N i 比 が変イじ してもほとんど変わらない。
Cr/Ni 比 (鋼種)
そこで、均組成か ら のみで決 ま っているとは言えないと考えられるロ
. r.ヨ
していない。δ 量の多い ST5でも溶嬢金属中には lvo l見程度しか存



































































Concentration profiles of Cr and Ni in the ST4 weld metal 
mixed with vermicular ferrite and lacy ferrite. 
? ?，、J
Fig.4.7 
Amounts of the tota I fer r i te , I acy fer r i tecontents and 
the proportion of lacy ferrite to the total ferrite 
















2(a) に示した組織以外に、 Fig . 4.8に示したような平滑界面成長した γ の前方に γ がさら
にセル状に成長している箇所が確認される口すなわち、平衡状態図的には FAモードで凝
Fig.4. 




初晶 δ 凝固である FAモ
初晶 γ でセル状凝固が進行しており、相平衡の観点、から、
の γ は熱力学的に準安定な γ であると考えられる。また
ミキュラー δ が観察され、約 100μm程度初品 y で凝固した後に
固する成分系でありながら
このードに遷移していることが確認できる。なお、 Cr/Ni 比の大きい ST4および ST5では 、
このような平滑界面成長 した γ からそこで、ような準安定 γ の成長は確認されなかった。








































Concentration profiles of Cr and Ni in the area where FA mode 









在した組織、すなわち、 FAモードと AF モードが混在した組織が現れるロさらに





Fig .4. 11 と同様な箇所の Cr と Ni の分配を測定した結果であるが、デンドライト中央に Crガ
濃縮した箇所とデンドライト境界に Crが濃縮した箇所が同時に確認できるロ
γ(cell u lar) 
これらはそれ一州一ー
1 節で得られた FAモードの凝固形態と AF モードの凝固形態を示すもの4. 3 . ぞれ、' 
, 






Microstructural change near fusion boundary 
in the ST3 weld metal. 
このような凝






























































Microstructure showing FA mode and AF mode coexist 
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界面成長部、 No.S"'No.12は二相混合域の γ 、 No.13----No.16 は δ を示すロ
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トリックス聞の結晶方位関係について調




near fusion boundary in the 5T4 
1 iquid tin quenching method. 
(b) (c) dur i ng transformat ion 
ノ
Microstructural change 
weld metal , obtained by 

























































γ は [~J材 γ からエピ-結品}j f立をもち、すべて同j骨界面成長部および二相混合域の γ は
No.13---No.16 の δ はすべて見なる結品 jj. }j 、タキシャル成長しているのが確認される。
3 節においてパミキユラー δ およびレ ーシー δ と γ との 1mで稀-d‘され3 . 3. {立を有し、
た δ の[1 00] 6 方向が γ の [100];. 方向と干行もしくは平行に近いという関係は成立していな
γ とそれぞれ兇なるぷ t点、ji 行 [(IÏ およびib:?官、l í.f r
((011)615//(111) γ 、 [11 1] ö1 s //[011] r :
NO.15およひ、NO.16 の δ は、ところが、~)o 
方向で K-S 関係がhえましているのが確認される
;-fvjfFJ vj;13 :;η 
JWJJL;Jhyr 
γ とは K-SNo .13およひ:No.14の δ は、また、(110)δ1 6 //(lI 1) r 、 [111]616//[011] y ) 。
関係の最街面、ド行関係 ((011)61 3 //(111) y 、 (101)614//(111)y) は成 \'/~ しているものの、
特定のノJ rr~ ' [i. 行関係は持っていないことが'1:~ 11Jj した口すなわち、 [111]6I :1 //[110]y および




Table 4.2に示すように段密平行 jj lítl とは y~ なっている。なお、 Table 4.2はとした場合、.13 
・ 61~
δ の 6通りの {110} ó 両および γ の 4通りの {111 } γ 面が足街 r(IÎ となった場介にそれぞれのぷ密
Fig.4.15 さらに、fj 向となる δ のく111> 6 方向および γ のく 110> y }3向を IJミしたものである。』国 調ー
民 5日
. 61~ 
は同じく ST4溶般金属を急冷凍結した場合の i疑問段附での溶融涜 Wi~i5 の tll;JJI/J(lt解析がj .:.t.!?1 I 6 日




セル状品の形態から j疑問はほぼな点の F側から t側また、はすべて同一結晶β位である。
NO.13-15 (15) NO.3-12 (γ) No. 1-2 (y: Base meta I ) 
γ の [100] γ f5 向もほぼ写ñ t~ }j rt，J に、Vf J な関係が成りに垂直に成長していると推察され、(110) 一閃 les
τー寸
(lll)-poles 
γ の[100] y ー致しておらず、δ の [100]?J5 向はち: J'{ の上}3 ritl とはところが、也っている口
K - S 関係かhx ,';, 
j特融I克 W;~i5 で 1111'l lll した δ と
K-S 関係が成 fょする場合と K- SI則係に近いlM0
Relation between close-packed plane and close-packed 





この場介の δ と γ との 11\1 に l
したがって、((011) δ //(l11) y 、[T 1 I] 6 // [ï 10] γ ) 。






? ??? ?。闘'1 
rー1 
s r 
Plane Close-packed direction Plane Close-packed direction 
(110) ? [111] ? • [l1? ? (111)γ [110] ,. . [lOïJ γ. [01ﾏ] r 
(110) ? [ll 1] ð , [11?" (1 11)γ [1l 0]γ ， [10ïJ γ. [011]γ 
(101) ? [l1? ? , [11? 1 (llDγ [110]γ ， [10 1] γ ， [011] ,. 
(101) 1 [111]ð , [Iﾏ1]" (1 11) γ [110]γ ， [101] r , [Ol ïJ γ 
(011) ? [11 Ï] ð , [111]1 
(011) ? [111] ?, [lﾏ] /1 
67 
NO.13-15 (? 
(111) -PO I es
EB5P analyses results on ferr咜e and austenite 










































Fig.4.15 EBSP analyses results on ferrite and austenite near 
fusion boundary during sol idification in the ST4 welds. 
以 j '. のことから 、 n材が γìr~ 村l の場介に δ が初 IV1 として品出する溶岐金属の溶融境界部
における i疑問挙到Jは次のように与えられる口まず、ほ材の γ 粘から γ がエピタキシャルに
、V:H'ﾌ 1半面的に成長する。ところで、前述したように、 δ/液相聞の It1}液界而エネルギーは、
γ/法相問のそれより小さい 1 1 1. 1 I ~) ため、核生成的には δ 生成の Jj が有利であると 三わ
れている 4 8 ・ 1 1 9. 1 2 0) 。 しかしながら、川材の γ 粒からの γ のエピタキシャル成長は、核
生成を必要としないため、 δ が十亥)[.:.成するよりも行易である。したがって、 FA モードの
溶融境界部では、 δ の核~I:成と γ のエピタキシヤル成長が競合した結果、ほ材と同」結品
方位の γ がまず最初j に生成されるものと考えられる。その後、 γ の平滑界面成長に伴い、
問相 rl] の抜熱労U~ミが弱まり、また液本U rl1 の j品皮勾配が小さくなるために、マq骨界面の安定
性が崩れ、セル i疑問に移行する 1 2 lio したがって、この平滑界面成長幅は抜熱量および液
相中の温度勾配などによって変化すると思われる。また、この時の y は、 Fig.4.3に示し
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たように溶質元素を液相中に排出しながら平滑界面 i疑問をするため、同j夜界 I而j)íj 万の液相|
中では Crが濃化し、 δ の相対的な安定性が大きくなるとともに、前述したとおり 、 δ/液
相間の固液界面エネルギーは、 γ/液相間のそれより小さい I I 1. I 1 5) ため、 γkでの δ の
核生成は比較的谷易である。これにより、次の過程では、この '1'. ~付界而成長した γ を F地
として初晶となる δ が新たに核生成するものと考えられる。 一 方、 δ/yrm に K-S 関係
が成立する場合に妓生成能は最も大きくなるが、最密而平行関係のみでも級生成は卜分口j
能であることが報告されている I I 2 ) ロしたがって、 γ[:での δ 核生成の作易さを与慮する
と、溶融境界部におけるすべての δ /y 聞に K-S 関係もしくは K-S 関係に近い関係
(最密面平行関係のみを持つ)が成立している事実は、 y 仁で初品 δ が核生成したことを
裏付けている。また、 Cr/Ni 比の大きい材料の方が、間液界面前)]の液相 Ip での i特質濃化
の程度が小さくとも δ が安定になりやすく、 γ から δ への初品 i疑問村|の選移が早期に起こ
る。そのため、初期の γ の平滑界面成長領域は小さくなると思われる。さらに、このよう
にして新たに核生成した δ と γ との問には K-S 関係もしくは K-S 関係に近い関係が確
認されたわけであるが、 K-S 関係の1i密平行而がランダムであるということは、 δ の級
生成が γ 上でランダムであることを示唆しているロそのため、決融境界部近傍の δ は、 Fi
g.4.15 に示したように凝固の成長ノヲ向と δ の優先成長β向である [100]6 jj 向が-致しない
場合もあるロまた、その後の δ の成長は、 δ の優先成長方向と熱流方向が 一致するものが
選択的に伸びるが、 δ の骸生成がランダムな K-S バリアントをもって起こるため、 δ の
優先成長方向と熱流方向が一致するものは少なく、 FAモードでは、初 IIH11δ のセル状 lfill が
長く伸び難く、その結果、溶融境界近傍のパミキュラ -δ も断続的になると与えられる 。
一 方、 δ のセル境界で第 て相として品出する γ は、 、jq丹界 ròî成長した γ を仏としたエピタ
キシャル凝固となり、母材 γ 粒と同」結晶 fj位を布する。
4. 4. 2 定常凝固部における 6 フェライト/オーステナイト問の結晶方位関係
4. 3. 2 節で述べたように、 FA モードで i疑問する治接合同で観察されるパ ミキ ュラ
ー δ とレーシー δ の違いに及ぼす成分的な影響は少ないと考えられる。 . Jj 、 3. 3. 3 
節では、 FAモードの溶接金属中の δ と γ の問には、 :通りのあ1{If]' J]村山係があることを
示した。すなわち、パミキュラー δ と γ との問には、それぞれの [100]βI(1] がほぼ、F- 1 j で
あるが、特定の面平行関係はない関係があり、レーシー δ と γ との問では、 K-S 関係を
満足しており、かつ、それぞれの [100] 方向も i疑問成長方向に対して平行に近い関係が成
立している。ところで、これらの δ/γ 聞には、 δ の形態に関わらず、いずれの場合も δ
の [100]6 方向と γ の [100L方向が平行もしくは平行に近い関係が成改している。また、そ
れぞれの [100] 方向は、凝固成長方向ともほぼ一致している。したがって、このような結





Fig.4.16 は、 FA モードで凝固する ST5の溶銭金属において、室温組織がパミキュラー
δ となる場介に、その δ と同じ δ のデンドライトの凝固段階における結品方位解析結果で
ある。なお、 Fig.4.16の写真上 Jj 向 が i疑問成長}j向とほぼ'致している。デンドライト中
(剖0) ーpo l es
NO.1-12 (6') 
(110) pol es
No. 1 -1 2 (6') 
No.19-27 (γ2) 
央部のすべての初品 δ(No.t--....No.12の測定点)は r，iJ . の結品方位を有し、初品 δ が δ の
優先成長方向である [100] .5Jj I刈に成長しているのが確認、される。. )j、デンドライト境界
の γ(No . 13........27の測定点)からは、 て通りの結品 jj位パターン (γ1 、 γ2) が現れてい
るが、いずれの γ も i疑問β 向が γ の優先成長)j 向である [100L}j I付と-致しており、また
この 一二つの γ は、それぞれの [100 Jr方向を軸として [nJ 転させた凶係になっているロすなわ
ち、この場合の初品 δ と γ の問には、 δ の [100] 6 jj 向と γ の [100] yJj r ，' tJ が i疑問成長 )j 向に
対してほぼ平行の関係が成立しているが、初 JII1 δ と γ の 1m には特定の而平行関係は存点し
ていない。この関係は、 3 . 3. 3 節 (F i g . 3.16) でノJ\した治拡のまま組織におけるパ、
キュラー δ と γ の結品ノヲ位関係とー致しており、 i疑問時に形成された結J1II 学的特徴が、そ
のまま宅温ま で維持されることが判明した。また、この関係は、付録 4 A. 1 に示した A
F モードで i疑問する溶接金属中の初品 γ と Jt {111， δ との紡 1'1[" }j 位関係とも frtJ 憾である口
-}j、同じく F A モードで i疑問する ST5の治後合同の I t1 で、ヰ~ ilni組織がレーシー δ とな
る場合に、その δ と同じ δ のデンドライトの i疑問段階における鮎品店位解析結沢を Fig . 4.
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Fig.4.16 EBSP analyses re5ult5 on primary ferrite which became vermicular 
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NO.1-8 ( δ) 
NO.9-16 (r) 
Fig.4.17 EBSP analy5e5 re5ults on primary ferrite which became lacy 
and austenite during 501 idification in the ST5 weld metal. 
- 7 1 一
i疑問時
i疑問時
ci い換えると、変態時には γ の新たな骸生成は'1:じず、
に形成され た δ /γ 界面から γ が粒成長していることが確認されたロこのことは
に形成された δ と γ 聞の結晶方位関係が冷却中もそのまま維持されていることを袋付けて
長によって起こっている。(No.9-No.16の測定測定点)の [100]6 店向は、 i疑問成長万向とほぼ一致しているが、
点)の [100]r方向は、 j疑問成長方向から若干ずれている。すなわち、 δ の [100]6 方向と γ
の [100] r }j 向は、ほぼ平行であるが、 Fig . 4 . 16 で示したパミキュラー δ の場合と比べて
γ 
δ の [100]6β 向と γ の [100] r 方向が
凝固成長方向に対してほぼ平行な関係が成立しているだけで、特定の而、~(行関係がないた
め、初晶 δ と凝固時に形成された γ との整合性は思い。したがって、 Smith 12 :1) が指摘し
この場合の初昂 δ と γ との聞には、ところで、いる。K-S 関係 ((101)õ//
(111)r 、[T1 1]õ//[ï10]r) がほぼ成立しているのが位認される (K -S 関係からのずれ角
は2.8 0 ) ロしたがって、この場合の δ /γ 問には、 K-S 関係が成立し
γ の優先成長方向である [100 ] 方向は i疑問成長方向に対してほぼ平行に近いが、
平行関係からのずれが若干大きい。さらに、初品 δ と γ の聞には
δ およびかつ、
δ /γ 界面形成による界面エネルギーの地大をδ か ら γ への変態に際しては、た よ うに、平行関係
Fig.3.30およびγ は整合性の悪い δ 中へバルク状 J 23) に成長しやすくなり抑えるべく、で示3 節 (Fig.3 . 17)3 . 3 . この関係は、からは右 Fずれている関係が存在している。
さらにキュラーになると考えられる。δ はパFig. 4 .18 に示す よ うな組織変化によって、したがって、した溶肢のまま組織におけるレーシー δ と γ の結品β位関係と合致している。
FAモードでδ /液相界面エネルギーは γ/液相聞のそれより小さい J J 1 ・ J I 5) ためは、この場合も溶肢のまま組織で確認された δ/γ 聞の結晶方位関係は、凝固段階で既に成立
その発達した二次枝問に γ が成長するなどの理はデンドライ ト の二次枝が発達しやすく、それがそのまま宅温まで維持されることが判明した。しており、
その結果、最終的な δ の形態がパミキュラーγ は波状かつ平滑的に δ 中へ成長し、
に な る と 考えら れ る。
由で、ところで、結品構造が b c c あるいは f c c の場合の優先結晶成長方向が [1 00] 方向で
.相が同時に凝固する場合の二相聞の結品方位関あることは良く知られたことであるが、










FA モードで i疑問する治後金胤 11 1 でのパミキュラー δ およびレ
凝|山!後の変態泊料での y の成長形態の違いに起肉していることをぷし
δ の形態にかかわらず、いずれの場合も δ の [ 1 00 ] 6 方向と γ の
それぞれの優先成長方向に対応してい












(200)-poles (20) -po I es (却O) -po l es
すなわち、形態の只なる δ の形成挙動に対






i疑同時に形成された δ/γ 界面から γ が δ 中へパルキュラー δ については、まず、パ
ク状に、ド i骨 j成長することにより形成されていることを 3 . 4. 2 節 (Fig . 3 . 30) で示した。
この γ の成長挙動と δ/γ 問の結同学的特徴との関係を調査するため、 ST3溶接
金属の i疑問後約200K 冷却された組織でパミキュラー δ が観察される筒所を EBSP で測
そこで、
の [ïoo] 6}j 向と γ
セル境界における凝
(No.l-No.5の測定点)定した結果を Fig . 4.18に示すロパミキュラー δ
さらに、の [ïoo Jr }J 向はほぼ、F行であり、(No . 6-N o. 13 の測定点)
No. 10-13 (r 2) 
EBSP analyses results on vermicular ferrite and austenite 
at 200K below sol idification in the 5T3 weld metal. 
NO.6-9 (rl) NO.1-5 (?) 
Fig.4.18 
とセル内の冷却 r ~l に δ から変態した γ
(γ2: No . l0 --N o. 1 3 の 測定点)とは完全に同じ結品方位を有している。すなわち、
rþ における δ から γ への変態は、 i疑問時に品出した y から δ 中への γ のエピタキシャル成
冷却
(γ1: No . 6--No . 9の測定点)回完 f 時点での γ
- 73 72 
a 方、レーシ-δ の形成過程については、凝固時に形成された δ/γ 界面から γ が板状
(写真では針状に観察されるが、実際は板状成長している)に δ 中へ成長することにより
形成されていることを 3. 4. 2 節 (Fig.3 . 31) で示した。そこで、 ST4の溶接金属で観
察されたレーシー δ と γ の結品β位を測定した結果をFig . 4 . 19 (Fig . 3.17 と同じ ) に示すロ
セル境界における i疑問完了時}，~で、の γ(No.4-No.9の測定点)と セ ル内の冷却中に δ から
変態した γ(No.l0-No.13の測定点)とは完全に同じ結晶方位を有してお り、この場合も
δ から γ への変態は、 i疑問時に品山した γ から板状 γ のエピタ キ シャル成長であることが
わかる。したがって、この場合も j疑問時に形成された初品 δ と γ 聞の結晶β位関係、すな
わち、 δ/γ 問には、 K-S 関係が成立し、かっ、 δ お よ び γ の [ 100 ] 方向は凝固成長方
向に対してほぼ、ド行に近い関係がそのまま宅漏まで維持されており、初品 δ と γ 聞の整合
性は常に良好である。次に、同じく ST4溶後金属で観察された レ ーシー δ および板状に成
長した y の結晶 }j位を測定した結果を F ig . 4 . 20に示す o (疑問時に形成された γ(No .5 ， No.
8の測定点)と板状に成長した γ(No . 6 ， No . 7 ， No. 9の測定点 ) は同 一結晶方位を有し、前
述のとおり、 γ がエピタキシャル成長したことが確認される。また、これら γ と レ ーシー
δ(No .l- No . 4の測定点 ) とは K- S 関係 ((10Ï) δ //(1 1 Ï) i'、 [ 1 11] 6 //[1 0 1 ];- ) を 満足し
(200)-poles (110)-poles 
-r 10610 .










NO.4-13 (γ) ており、さらに、板状 γ の成長}jï ra は、写貞上ノ7 向、すなわち、 K-S 関係の以前、IZ 行 fj
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No. 1-4 (δ) No. 5-9 ( r) 
Fig. 4. 20 EBSP analyses results on lacy ferrite and acicular austenite 
in the ST4 weld metal. 
Fig.4.19 EBSP analyses results on lacy ferrite and austenite 
in the ST4 weld metal. 
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テンレス鋼において粒界 γ から α粒内へ γ がスパ イ ク状に成長する場合、スパイク状 γ の
成長方向がK-S 関係、の最密平行方向である α のく 111 >α 方向(//く 110> -， )であるという報
告 J J 2) とも 一致している。また、 Fig . 4.21はレーシー δ と γ を TEMでトレース解析した
結果であり、写真中の矢印で示されたレーシー δ と y 間には K- S 関係が確認さ れるとと
もに、 δ の [011]6方向と γ の [111 1>， 方向も平行となり、写真上方向とほぼ」致している。
さらに、薄膜試料を種々の角度傾斜させて観察した結果、このレーシー δ は試料価にほぼ
垂直に板状で存在しており、 δ/γ 界面が試料商に対してほぼ雫直であることを確認して
い る 。したがって、 Fig.4.21の写真巾で横方向に形成された δ /y 界面は、 δ の [011] 6 方
向および γ の [111]1方向とほぼ垂直となり(約40 ずれている)、 δ の (011)ö 両および γ の
( 11 1)1 面とほぼ平行であることがわかる。すなわち、このことは、 δ/γ 界而の }j位が K
- S 関係の面平行関係となる δ および γ の最密面 ((011)ö 、 (111 )-，)とほぼ a致しており、
レーシー δ と γ との界面は、 (011)δ//(111)γ なる整合な品癖而を持っていることが明らか
と な った。したがって、 初昂 δ と γ の間に K-S 関係が成立する場合は、 δ/γ 問の整合
性が良好なため 、 γ は容易に δ 中へ品癖面に沿って板状にエピタキシャル成長し、 δ はレ
ーシー状を呈すると考えられるロ
一般的に、二つの国相聞には大きな界両エネルギーが存夜するため、 JE品合金で見られ
る よ うに 一定の最低エネルギーを有する結晶β位が相問で発達し、それによって界面エネ
ルギーを最小にする傾向がある 1 2 2) 。したがって、 i疑問時において δ/γ 問に特定な結晶
方位関係を持たない場合は、いずれの δ/γ 界面も整合界面とはなり得ず、界而エネルギ
ーが大きいため、その結果、 δ/γ 界面面積の増加を抑えるように γ は、IL滑的に成長して
前述のように δ はパミキュラーになると考えられる。それに対し、凝同時において δ/γ
問に K-S 関係なる整合性の良好な結品方位を有する場合は、 γ が手滑的に成長して非整
合な δ/γ 界面を持続するよりは、 δ/γ 界 1(li が終合界 I白i となるように γ が Jllfl， t~ 的i にわっ
て板状に成長した方が界面エネルギーの噌加が抑えられることが予怨され、そのがi* とし
て、レーシー δ が形成されるものと推察される。また、この >'f 動は、 3. 4. 2 節でぶし
た F モードで凝固する溶接金属の同相変態において、粘界 γ からウィッドマンステッテン
γ が δ 粒内へ成長する過程と同じであり、その成長)j Ira は K-S 関係の心密平行 }j 1[1J と a
致するために、 δ のレーシー形態は、 F i g.4 . 4(b)(d)およびFig.4.20ではられるように、
初品 δ の成長方向に対して、規則正しい一定の傾きを持って観祭されるものと忠われる。
以上の ことから、 FAモードで i疑問する溶接金属で観祭されるパミキュラー δ およびレ
ーシー δ の形成は、凝固時に形成された δ/γ 聞の結品β位関係、すなわち、 δ/γ 問の
整合性の良否に起因して い る と考えられるロ
ところで、 4 . 4. 1 節で述べた よ うに、溶融境界近傍では δ と y の問には常に K-S
関係もし く は K - S 関係に近い関係が成立しており、また、 δ および γ そ れぞれの [ 1 00 ]
方 向に 平行 もし く は 平行に近い関係は認められない。すなわち、こ の関係は定常凝阿部で
確認されたパミ キュラー δ /y 間およびレーシー δ/γ 問 の結晶方位関係とは異な ってい
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Fig.4.21 TEM analyses results on lacy ferrite and acicular austenite 
in the 5T4 weld meta 卜



































結品学的な観点から検 I討を行い、 δ の形成機構について考察している。
・変態挙動の検討には、多元系の相手衡に基づく熱力学的な倹討も垂要である。
多j乙系平衡計算ソフトウェアである Thermo-Calc 7 1) とリンクして開発した j疑問
方
0.5 
0.4 (付録 4 A. 
ノド項では、
解析モデノレ 70. I 2") 
0.3 
0.2 
ST4溶接金属の i疑問 ・ 変態挙動の解析を行っを!日い、
。
た
0.1 本実験で保川した 150A-12V-I0cm/皿 lnの溶按条件から計算によって得られFig.4.22は、
凝固後の冷却速度は約300K同液共存域での温度降下は非常に小さく、
実際に測定して f~j られた冷却曲線 ( Fig.3.2)
た冷却rUJ線である口
1750 1600 1650 1700 
Temperature (K) 





Calculated changes in fraction of phases 
501 idification and transformation in the 




オーター的には良く対応しているロ Fig . 4 . 23 は、
分本を憤中rtr に( a )f時川および (b)温度で整理したものである。
ているが、
during 
ST4 weld metal. 
fraction 
初品 δ は tィ主将l が無くなるまで単調に増加
約0.2γ は δ の i疑問開始後、
δ が δ/ γ 変態に


















































横 Ip自にセル r I 11!) からセル境界までの規格化した距離をとって、
1[111111 1 /，を開始した時点および (b) ì疑問完 f時点での Cr と Ni の分布をぷしたものであり、
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れも γrjl で Cr、は減少し、





Calculated 50lute profi les in the ST4 
(a)The moment when austenite starts to 

























weld metal (150A-12V-l0cm/min) 
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4. 6 結言 付録 4 A. 1 A F モードの凝固時における 6 フェライト/オーステナイト聞の結品方位
関係
AF モードで凝固する ST2溶接金属の凝固段階における初晶 γ と共品 δ との結品方位解
析結果を Fig. 4A. 1 に示す。なお、写真上方向が凝固成長方向とほぼ一致している。セル中
央部のすべての γ(No.l - No.7の測定点)は同 一の結品万位を有し、初品 γ が γ の優先成
長方向である [ 100L方向に凝固しているのが確認される。 - }j、異なるセル境界の共品 δ
( No .8--1 2の測定点)のすべてからも同一の結品方位が得られ、 JE品 δ も i疑問 !j 向が δ の
優先成長方向である [100]6方向と 4致している。その結果、共品 δ の [100] 6 !J 向は初品 γ
の [ looL方向にほぼ平行となっている。また、 δ/γ 聞に特定な結晶 !j位関係は認められ
ない。この関係は、 3. 3. 3 節 (Fig.3.15) で示した溶肢のまま組織における δ と γ1/lJ
の結晶方位関係と一致しており、 i疑問時に形成された結品学的特徴が、そのまま宰j品まで
維持されることが判明したロ
本章では、 FAモードで j疑問する γ 系ステンレス鋼溶接金属の凝固・変態挙動を主とし
て結晶学的な観点から調奇を行い、溶接金属の組織形成について検討を行った。以下に本
章で得られた結果を要約する。
( 1 )溶融境界部では、 11材の γ 粒からまず最初に γ が平滑界面成長するロこれは、 δ の
級生成と γ のエピタキシャル成長が競合した結果、 γ の成長が優先したためであるロ次に
同液界而前方の液相中の Cr濃化に伴い、初吊となる δ が新たに核生成し品出するロまたこ
の時、初品 i疑問した δ は、，q骨界而成長した γ と K-S 関係もしくは K-S 関係に近い関係
(辰宿[面干行関係のみを持つ)を満たしているが、その最密 l面平行関係となるバリアント
はランダムである。さらに、 FAモードでセル境界に第二相として晶出する γ は平滑界面
成長した γ からエピタキシャルに成長するロ
( 2) Cr /N i 比を変化させたいずれの溶接金属でも、パミキュラー δ とレーシー δ が混在
する。 Cr/Ni 比が大きくなるにしたがい、全 δ 量は増加し、レーシー δ も増加するが、そ
の用 JJIJ 分は何かではあるロ ・ }J 、全 δ 毘に対するレーシー δ の存花比率は、 Cr/Ni 比が変
化しでもほとんど変わらない。また、パミキユラ -δ の領域とレーシー δ の領域ではノE 素
分配の将位に左は凡られない。これらのことから、 δ の形態の差異に及ぼす成分的な影響
の関与は少ないと忠われる。
( 3) F A モードで i疑問する成分系でも、 Cr/Ni 比の小さいものでは、通常の溶肢条件に
おいて治融筑界近傍で咋安定 y のセルJ&l毛が優先し、 AF モードと FAモードが出布した
組織形態となる。また、治J度合 hJ~ 11 * (、Li!i の Æ'li1i疑 II'jll~.sでも準安定 γ が [(11)iI \し、 AF モー
ドと FA モードか ìJ~/1 する組織となる。
( 4 )δ の形態がパミキユラーになる湯介、 i疑[，'j] 11与の初心JIδ と γ1m には 、 δ の [100] ð }5 向
と γ の[1 00] y /51r1J がほぼ平行な関係が J戊 "i. しており、 j疑問成長ノ'j fra と ♂ 致しているが、特
定な I(IÎ 、 I~f Î 関係は見られない o i疑問後の冷却過料では、 γ は i疑問時に形成された γ からエ
ビタキシャルに δ '1'ヘ成長するが、 δ/γ|問の整合性が思いため、 γ の成長はバルク状に
、F ~fi 的となり、 ild終的な δ の j杉 fSはデンドライトの中心部でパミキユラーとなる。
( 5 )δ の形態がレーシーになる似合、 i疑問的の初品 δ と γ の問には、 K-S 関係が成な
するとともに、 δ および γ の [100] }j 山は;疑問成長 }j rt~ に対しでほぼ平行に近い関係が存
布する。 凝川後の冷却l過れでは、 γ は i疑問時に形成された γ からエピタキシヤルに δr~l へ
成長するが、 δ/γtm の慎イトドj: が良好なため、 γ の成長は板状となり、最終的な δ の形態
はデンドライトの rjl 心部でレーシーとなる。この場合、 γ の成長 /j 向は、 K-S 関係の最
宿平行方向である δ のく 111>6β 向となり、 δ/γ 界 l百方位は K-S 関係の最密面とほぼ 4
致する。。
( 6) (疑問解析モデルを用いて治岐金属の i疑問・変態挙動を熱力学的に解析した結果、実
際の相変化、相分本および元素分配とは良い相関が得られた。
(却0)-po I es 
No.1-7 (γ) 
Fig.4A.l EBSP analyses results on primary austenite and ferrite 
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No. 8-12 (c5) 
- 81 
溶接金属の凝固解析モデル 7 O. 1 24) 2 付録 4 A. 
START 伝熱はセル主断面六角形のセルを仮定し、Fig.4A.2に示すように、ノド解析モデルでは、
同本Ii内拡散はず伴方向を仮定している。対称性から、計算領域はセル断面の 1/6
その内部は、t~ 任 J5 向に垂直に差分要素に分割さ れている。解析フローは
制r }j 向 TL. df/dT. .1Hf 
:角形とし、の正
および化学ポ[吋相内の溶質拡散[同液界 riIî 移動 ( i疑問 )伝熱、Fig.4A.3にぷすように、
Therrno Calc 
Parameter Value 
入 dendrite arm spacing(m) 3X10-5 
NE number of segments 10 
Q heat input(J's-1) 1800 
V solidification rate(m's-1) 1.5X10-3 






Flow chart of the model. 
Conditions used for the calculation. 
Fig.4A.3 
Tab I e 4A. 1 
その中で必





Longitudinal and transverse section 






















Table 4A.2 Parameter values for 5T4 used for the calculation. 
Parameter Value 
density(=ρL_ρS )(kg' m-3) 7.5X103 
specific heat of liquid(J.K-1 'kg-1) 8.2X102 
specific heat of δ(J.K- 1 .kg- 1 ) 7.5X102 
specific heat of ?(J.K-1 'kg-1) 6.7X102 
latent heat of fusion(=Lð=LT)(J ・ kg- 1 ) 2.47X105 
thermal conductivity of liquid(J'K- 1 ・ m- 1 ・ S-1) 40 
thermal conductivity of solid(J.K- 1 ・ m- 1 ・ S-1 ) 35 
d凬fusivity of Ni inδ(m 2 s- 1 ) 
D 。 diffusion constant(m2s-1) 2.4X10-4 
Q activation energy(J.mol-1) 2.42X105 
diffusivity of Cr inδ(m 2 s- 1 ) 
D 。 d凬fusion constant(m2s-1) 2.3X10-4 
Q activation energy(J ・ mol- 1 ) 2.39X105 
diffusivity of Ni in ァ (m 2 s- 1 )
D 。 diffusion constant(m2s-1) 1. 08X1Q-5 
Q activation energy(J.mol-1) 2.73X105 
diffusivity of Cr in ?(m2s-1) 
D 。 diffusion constant(m2s-1) 1. 69X1 0-5 












第 5 章 FAモ】ドにおける組織形成支配要因
5. 1 緒言








4. 4. 1 節において、 FA モードの溶融境界部では、 δ の級生成と γ の成長とが競介
した結果、 γ の成長が優先し、母材 γ から、まず γ が平滑的に品出することを明らかにし
た。また、 4. 3. 3 節で、 Cr/Ni 比の小さい材料では、準安定 γ のセル状成長が優先し、
AF モードと FAモードが混在した組織形態となることを確認している。そこで本瓜では
溶融境界部における δ および γ の相選択挙動について検討を行った。
5. ・ 2. 1 ?7 ェライトの晶出機構に関する検討
まず、 FAモード溶接金属の溶融境界却において、 δ の被 'LJ点と y のエピタキシャル JJX
長が競合した結果、 γ の平滑成長が優先する機構およびこの y が、ド訪れ成長した，'，íj Jj で、 δ
が品出する機構について検討を行った。
( 1) ð フェライトの核生成
母材 γ 仁で δ が核生成する場合について、 Fig.5.1 に f兵すSpherical-Capモデル I 2 B) を似










Fig.5.1 Schematics of the spherical-cap nucleus model. 
84 - I -85 
Parameter values for 5T4 used for the calculation of nucle8tion. 
Parameter Value Ref. 
T L6 liquidus temperature of δ(K) 1728.28 
ム HL / S enthalpy of fusion (J'mol-1) (γ) 11172.06 
(δ) 8924.665 
αL/S dimensionless interfacial energy parameter(-) 
αL/ r (between liquid and ァ) 0.86 114 ) 
αL/6 (between liquid and δ) 0.71 115 ) 
Vm molar volume (m 3 ・ mol- 1 ) 7.71X10-6 
N Avogadro' s number (mol-1) 6.022136X1023 
ks Boltzmann constant (J.K-1) 1.380658X10-23 
Table 5.1 
-・ (5.1 ) 
θ は γ 上での
-・ (5.2)
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t 0 
σ し/γ 一 σ ó/r




























ム H L/6 は j品 j克 T L6 における油相l から δ へのエンタルビー変化である。
は液有J/δIHJおよび液相/γnlJの界面エネルギーであり、液相/同相聞の界而エネルギー
σ L/S 
σL/r また 、 σL/6 "
-・ (5.5)
T Nは δ の核生成温度、T L ó は δ の液十II 線温度
αL/ 日 A H L/5 
(N V m 2) I/:j 





N はアαL/δ ニ 0.71 、αL/γ =0.86 、Wr(rj エネルギーパ ラ メ ー タ ー 1 1 . 1 、 I 1 5 ) で、α し /5 は、
ボガド口数である 。
核 'LJ或の臨界1"1 山エネルギーム G*が 6G ホ ~60kBT Nなる条件を満足する場合この時、
そこで、k l:lはボルツマン定数である口なおに十五生成が起こると I 1 われている 1 8 、 1 :J 0 )。
0.7 6 。5 。0.4 3 。0.2 。。ム G*=60k B T 吋(σ 6/ '1 )を変数とし、δ/γ!日j の界 r(ÍJエネルギーST4の組成において、
(J/m.) u ，，/ γ and r I 6 Interfacial energy between の変化を求めた結果を Fig.δ が骸'1:成する臨界過冷度 6 T 'J 二 TL6-T となる泊!立から、
Relation between interfacial energy and 
critical nucleation undercool ing on the 
spherical-cap nucleus model for 5T4 weld. 
Fig.5.2 この ~tl の熱力学的データは、，H~? に川いた係数を Table 5.1 にぷすが、なお、5.2 にぷす。
(version Jの SGTE データベース)にて求めたものである。 Fig.5.2でThermo-Cal c 71)
絞生成臨界過冷度ム T 'Jδ/γ 問の界 I面エネルギーが増加するにしたがい、示すように、
部分整合界Aaronson ら 1 3. 1 3 .1)は非整合界而の場介に 0.8J/皿 2 、σα /γ を 0.46-O. 64J /皿 2 、も明加しているロ
σ α/α =0. 9σ y/r Vlack l 3S ) は σ 。 /y= O. 7σ y/y また、而の場合に 0.2J/ぜを用いている。いま多くの研究にかかわらず 、δ/γWJの界而エネルギーの ~ir-価であるが、ところで、
Murr 1 :16) は σα/ α を 0.47さらに、σ α/γ を 0.6J/皿 2 ---"0.9J/m 2 としているロ
- 87 
の関係を導き、Gjostein ら 1 3 2 ) は Fe-C系において、たとえば、
86 -
卜分な精度で計算されていない l 111 0だ 、
J/m 2 と評価しており 、 この偵を Vlackの関係式に入れると、 σα/7 は 0.37J/m 2 となる。この
ように、 δ/γ 悶の界面エネルギーには、不確定な要素が多い。一方、 (5.5) 式より σL/y
今 0.3J/m 2 、 び L /δ 今 0.2J/m 2 と計算されるが、 一般的に固相/固相聞の界面エネルギーは
問相/液相聞のそれより大きくなる。したがって、これらの値から、 σ Ö /7は少なくとも
0.3J/m 2以仁と考えるのが妥当と思われる。 Fig.5.2 において、 σδ/γ >O. 3J/m 2 で ß T N を
評価すると、 δ の般生成に必要な過冷度は約 500K という極めて大きな値となり、不均質核
生成用論により δ の級生成に必要な過冷度の定量的評価は困難であると思われる。
-fj 、 界而エネルギーを支配する凶子は種々 1 3 7 1 4 0) 報告されているが、その中でも、
定日的評価が附難な界面エネルギーに対しては、結晶相互の格千歪み (D isregistry) に
ぷづく与え方が提案され 1 37 , I 4 0 )、骸生成の臨界過冷度を精度良く説明できることが報告
















ム Si0 20 . 5 卜/
• MnO 
???????(円、
u{ 二 i~ 3 
|d [uvwJ s Cosθd -d [uvw ] n I 
d [uvwJ n 
x 100 -・ (5.6)
ただし、 (hkl) s :依 '1=' 1& ド地の低次指数面、 [uvw]s: (hkl)s面の低次指数方向、 (hkl)n : 
紡 llI1l 似の低次指数[而、 [uvw]n: (hkl)n而の低次指数方向、 d[uvw]s: [uvw]sに沿う原子問
日[1 雌、 d[uvw]n: [uvw]nに治う原子問 Wlî 高官、 θ d : [uvw] s と [uvw]nの角度である。
人杭ら 1 11) は δ-Feの不均質絞っ~ J点の|臨界過冷!主に及ぼす円変化物の影響を測定し、 (5.6)
J-\ を川いて、 Fig.5.3 111 ) にぷす桝 f だみと臨界泊冷度の関係を得ているロまた、 Fig.5.3
11 1 の 1111 線は Br amf i t t I 1 7 )がり111 ~ごした炭化物および宅化物による δ-Feの級生成臨界過冷度
であり、次の|剥係式を得ている口









? ????? ??? ???
Fig.5.3 Relation between the planar disregistry and 
undercooling of various nucleant. 141) 
果を Table 5.2に示す。なお、 Table 5.2には計算で用いたそれぞれの低次指数 1(1]における
低次指数方向もあわせて示す。また、 γ および δ の栴 F定数( a 0) は、 j疑問制度では膨
張していることを考慮して、 γ の ao は 3.7065 、 δ の ao は 2.9233 とした。 Table 5.2 より
γ の (111) ;- 面と δ の (Ï10) δ 面の組合せがすべての組合せのJ:.!1 で id も栴子走みが小さく、
(111);-//(110)δ の界面が最も安定であることを /β しているロすなわち、この δ/γ 問の関
係は、 K-S 関係 5 2 )であり、 δ/γ 間で K-S 関係が成立する場合に δ/γ1mの界而エ
ネルギーは最も小さく、核生成能が最も大きいことを示している。また、 δ/γ!日j に K­
S 関係 ((Ï10) ö //(111)r 、 [11 Ï] ö //[Ï10]r)が成立している場合の骸坐成臨界過冷度は、
(5.7)式から ß T N = 2.4K と計算されるが、誤差を含めて δ の核生成には 、 1 0K程度の過冷
度 (ß T N ) が必要であると推測されるロなお、 Fig.5.3において、大橋、 Bramfitt ら I37. 
I 4 I )は、核生成の下地として酸化物や窒化物などの介在物を扱っており、下地/結晶骸の
組合せが本研究の y/ δ とは異なる。しかしながら、ここで検討されている結晶岐は本研
究と同じ b c c 構造の δ-Feであり、また、下地としての介在物は立方晶、六方品など種
5 S2 
ﾟ T N = - ・ -
9 8 
-・・ (5.7)





ここで、核恒成ド地としての γ の低次指数出i を (100 )r、 (Ï10) γ 、(1 11) y 面、肢としての
δ の低次指数面を (100) δ 、 (110)δ 、 (111)6 而とし、 γL に δ が核生成した場合の δ/γ 聞
の佑子歪みについて、 γ と δ のそれぞれの面をマッチングさせ、 (5.6)式から計算した結
- 88 - 89 ー
T s V111 
一「一一一-7'，
γ+δ|Tfγ; 
1 1 . 2 wt% 



















(100)γ (110) r (111)γ 
[010] ?[Ol ïJ γ [010] ?[110] r [010] ?Eï 10]γ 
(100) ? [011] 1 [010Jγ 1. 5 [011] ?[221Jγ 14.3 [Ol 1] ð[~ll]γ 9.0 
[001] 1 [Ol1J r [001] 1 [00 1] γ [001] 1 [101] r 
[110] 1 [010] γ [111] ?[110]γ [111] ?[ï10Jγ 
(?1 0)? [111] 1 [011] r 12.5 [110J ?[221 ],. 17.7 [110] ?[211] r 5.9 
[001] 1 [00 1] γ [111] ?[001] r [111] ?[1 01]γ 
[21ﾏ] ?[Ol ïJ γ [21? ?[110Jγ [2lﾏ] 1 [1 10Jγ 
(111) 1 [ﾏ01] 1 [010] γ 12.6 [ﾏ01J 1 [221] r 23.5 E?01] ?[211] r 8. 9 
[211] 1 [011] γ [211J ?[001]γ [211] ?[?1] T 
Planar disregistry of ferrite and austenite. Table 5.2 
1710 
々の結 I1171構造であるにも関わらず、結 MIHJ の格子歪みと級生成臨界過冷度が精度良く整理
f c c 精造の γ を骸坐成の F地とした場合に、








Calculated pseudo-binary phase diagram of Fe-Cr-Ni ternary 
system at 11.20wt% Ni with the location of ST4 composition. 
γ の!点以カS'/J: 
δ の被 '1: )戊と γ
と γ が市 :ムマと HI




1 節の結果より、 γi疑問の場合、 Crの分配が大きい。そこで、 Fig.5.4 に、
を 11.20見 (ST4の Ni 濃度)にい1 ^とした場介の Fe-Cr擬:ノじ系、ド衡計}~状態附 7 1 )をぷすが、
γ は、|λ 彼I 状態[:xl 的には争VJ {1I 11 として ""'I ，'H しない。しかしながら、 i疑問速度などが側めて特定
な条件ドです安定 fll として，'，，1， /1'，することが服代されている 20. 2 7 、 293l)D
4主化成 FftiR のイj 1，，~が rn~ な附子となるが
Ni 4. 
( 2 ) 
3. 
したがって、だけ過冷されると γ はず予易に成長する。定な温度(.0. TG)γ のこの場合、
??
?δ が核~t.!.!えする i品 j克のエピタキシャル成長の優先度については、母材は γiド fUγ 系ステンレス鋼の治肢の場合、
，'rt叶換えるとして成長を始める温度(T L r) との尚低によって決定されると与えられる。
δ が核生成するために必要な過冷度(ム T N) 
γ の倣生i疑問速度に関係なく、 i特融境界市において γ の級生成時噌は無く、であるため、
と γ が準安淀川として成長するためにと、γ の j成長が安定なjM度まで冷却されると、準安定 γ は作した力3 って、h'Zの必安 tドl:も 1m い。
の大小を比較することにより判別は nJ能と与えられる。すなわち、必要な過冷度(.0. TG)
γ のFig.5.4 1 ↓1 に、場に {~J材 γ からエビタキシャルに成長すると考えられる。すなわち
-・ (5.8)
-・・・・・ (5.8' ) 
ム TN> ム T 【;
T Lr くT 
熱 )J 学的には γ の仮惣液相級iit度( T L r) 
と y の仮処J! 被
OifJJ被fIJ級および仮処H日本11 線を破線でぷすが、
まで冷却されれば γ のt'n'， i!\ は IIJ能であるロそこで、 δ のi1JzHJ線温度( T L ?) 
+11 線 ?Ml立( T L r) との芹を γ が準安定m として成長するのに必要な過冷度.0. T r. (=TLﾖ 
-T Ly) とすると、 ST4系rlflX におけるム TGは、 Thermo-Calc ? 1) による計算結果 (TUì=




溶融境界却では γ の成長の }j が優先す
FA モードで凝 l占|する γ 系ステンレス鋼












、|ス彼j 状態[:XI (r0 には δ が初品として凝固するが、





冷皮( .6 T 
( 3 ) 
滑的にエピタキシャル成長することにより始まる。したがって、 FAモードの溶融境界部
では常に (5.8)(5.8' )式が成立しているものと考えられる。
次に、 4. 4. 1 節で示したように、母材 γ から γ が平滑界面成長した後、その γ を下
地として初品となる δ が新たに核生成し、晶出を開始する口ところで、このような平滑界
而の先端温度 (T ï)は次式 1 4 2 )で表される
Coでの γ の固相線温度 (Ts r) となり、この平滑 γ/液相界面の液相温度 (TL/') は
T s r と一致する。そこで、 T Sr およびこの平滑γ/液相界面の液相濃度における δ の液相
線温度 (TLÓ S ) を Thermo-Ca1c 711 により計算すると、 T L <5 S = 1733. 73K、 TLyS=Tsγ ニ
1705.93K となり、ム TG 二 TL <5 S -T L y S= 27. 8K となる。以上のことより、 γ が平 ii't成長す
ると、 γ が準安定相として成長する温度 (T sγ) は T Lr より下がり、.6 T G は大きくなる。
したがって、(5 . 8)( 5 . 8' )式における δ の核生成臨界過冷度.6 T N との大小関係および δ の
核生成温度 TN との大小関係が逆転し、ロ1L3π1 L 





ム TN くム TG -・・・・・ (5.14)
ここで、 Tsは組成 Coでの同相線温度、 k は分配係数で、速度依存を考慮した次の Azizの
関係式 I 4 :J1 を満たす。 T N > T s)' -・・・ (5.14' ) 
k = 
k ..+ (aoV/D) 
1+ (aoV/D) 
-・・・・・ (5.10) なる関係へ移行することが考えられる。すなわち、溶融境界近傍で y が平滑成長すると、
γ の平滑界面先端温度が下がり、 δ の核生成温度 T 刊の方が γ の、JZi廿界的1 先端 j品度 T s ，.よ
り高温となるため、 δ の核生成が優先し、品出を開始するものと考えられる。
方、この時の固液界面の液相濃度 CLは、液相 ql では拡散以外の混合は起こらないと
仮定すると、母材からの距離 Z との聞に次式 I 4 61 が成立するロただし、 C 0 は初期濃度、
keは平衡分配係数し、 V は凝固界面の成長速度、 D は液相中の拡散係数である。
なお、 kp は、j(衡分配係数、 a 0 は液相 lドの原 ffm距離( a 0 二 1 x 10 9 皿) 144) , V は、ド 滑
界而の成長速度、 D は滅相 rtJ の溶質拡散係数であるロまた、 m LP は、 ffiL を液相線の傾き
として次式 1 1 S 1 で表される。
k ぃ -k (1-1n (k/k ,,)) . 
fi L' = fi L ( 1 + 
1 -k ,> 
C 0 -k e Z V 
C" =工 [l- (1 -k e)exp( )] D -・ (5.11) -・・・・・ (5.15)
また、 μ は、 Vs を法制r! l の日速 (Vs =2000m/sec) I 4S1 、ム S f を溶融エントロビー、 RG
をえ体定数、 Tl を i{~ ffl 級制度として、
そこで、 ST4組成における固液界面の液相濃度 C Lの計算結果を Fig.5.5にボす。また、 Tab
1e 5.3 に計算で用いた係数を示す。なお、平衡分配係数 k .. は Thermo-Ca1 c 7 11 より求め、
成長速度 (V) は溶接速度 (1.67mm/sec) との対比から、溶融境界近傍では 1X10 Im/sec と
した 148)o γ が成長するにしたがい、 Ni の液相濃度は俺かに減少するものの、ほとんど変
化しないのに対し、固液界面の液相中では Cr濃度が濃化している。そこで 、 Ni を 1 1.20% 
(ST4の Ni 濃度)に固定し、固液界面の先端温度(T s ,. =1705. 93K) における法制から δ お
よび γ への自由エネルギ一変化のCr濃度依存性を Thermo-Ca1c 7 1) にて計算した結果を Fig.
5.6 に示す。 Cr濃度が増すと、液相から δ への自由エネルギ一変化(ム G liq lo 6) の方
が液相から γ へのそれより大きくなり、周液界面前方の液相中では δ の相対的な安定性が
大きくなることがわかる。また、 δ/液相問の固液界面エネルギーは、 γ/液相間のそれ
より小さいため 1 1 4. 1 1 S) 、平滑成長した γ 上での δ の絞生成が容易である。したがって、
これらのことより、平滑成長した γ 上での δ の品出が定性的に説明されるものと考えられ
μ= 
Vs ム S f 
RGT" 
-・・・・・ (5.12)
となる。ここで、干滑界 I(r] の成長速度は、溶援速度(1. 67mm/sec) との対比から、 1X10 3 
m/sec以ドと予怨され、この成長速度の範 l対|では、
T j = Ts -・・・・・ (5.13)
となり、、It: r丹w而の先端ibd度は、組成 Co での回 fl]線温度と一致する。したがって、 F ig.5.





Parameter values for 5T4 used for the calculation of 
the concentration in I iquid at 1 iquid/sol id boundary. 
Table 5.3 

















Parameter Va1ue Ref. 
COCr initia1 composition of Cr(wt完 ) 18.82 
CONl inotia1 composition of Ni(wt見 ) 11 .20 
T L 6 liquidus temperature of δ(K ) 1728.28 
TL7 1 i quidus temperature of ?(K) 1721.05 
kecr partition ratio of Cr (1 i q/ ァ) 0.8568 
keN1 partition ratio of Ni (1 i q/ ァ) 1 .0226 
Dc r diffusivity of Cr in liquid(m 2 ・ S -1 ) 
D 。 diffusion constant(m 2 ・ S-I ) 2.67X10-7 147 ) 
Q activation energy(J'mol-1) 6.69X104 147) 
DNi diffusivity of Ni in liquid(m 2 ・ S -1 ) 
D。 diffusion constant(m2's-1) 4.92X10-7 147) 
Q activation energy(J.mol-1) 6.77X104 147) 
V velocity(m's-1) 1X10-4 
4ら 24 
Cr (wt%) 
Effect of Cr content at 1 iquid/sol id boundary 
free energy change from I iquid to sol id 























3 x 10-5 2 x 10-5 1 x 10-5 。
field around 5chematics of the thermal 
a dendrite tip for welding process. 
Fig.5.7 
boundary (Z) 
Relation between the distance from fusion boundary 
and the concentrat i ons of Cr and N i i n 1 iqu i d 
at 1 iquid/sol id boundary for 5T4 weld. 
(m) fusion 千 romDistance 
Fig.5.5 
δ が初 ftlAi疑問相として成長をγ が平 H't成長したがj }j で δ が級生成した場合、ところで、
このよう
(K G T モ
熱源)J I句に Ir~ かつて岡村1 および液相 'P の温度場がともに IE であり
Kurz - G iovanola -Trivedi が提案したモデル 1 4 ~) 








液相/δ 界 I自1 の安定性がiT1 12 であり、




Fig. 5. 7 にデンドライト成長理論から検討を行った。;符J妥プロセスの iI目度勾配は、
94 
いて
ライト先端の rH] 卒による過冷ム Tr、および動的過冷ム Tkの和で表され、デンドライト先
端温度 T t i p は、液相線温度 TL と過冷度ム Ttotal の差で表される口
Ttir = TL - ~T tolal 
ム Tt otal - ~T c + ~Tr +ム Tk
ム T c 二 ffiLC o (1-
~ T r= 





1-(l-k) Iv (Pc) 
r 
R = 2π( ) 1/2 
ffiLG " ご c - G 
2k 
ご(' - 1-
[1 + (2π/P c ) 2J 1/2-1+2k 
-2CoPe (l-k) 
Gc =一一一一一
R [1-(l-k) Iv (P(') J 
V s ム S f 
μ 一
Rc;TL 





- ・ ・・・・ (5.17)
-・ ・ ・ ・ ・ (5 . 18)
- ・ ・ ・・・ (5 . 19 )
-・・・・・ (5 . 2 0 )
-・・・・ ・ (5.2 1 )
- ・ (5 . 22)
-・・・ ・ ・ (5 . 23 )
-・ (5 . 24)
-・・・・・ (5.25)
で表される溶質Peclet数 、 V はデンドライト先端の成長速度、 ffi Lは液相線の傾き、 C 。は
平均組成、 k は分配係数で、 (5 . 10)式の Azízの関係式 1 4 J) より求めたロ r は Gíbbs -Thomson
-96-
係数 (= σ/~S r)、 σは固液界面エネルギーで (5.5)式より求め、~ S f は溶融エント
ロビー、 R はデンドライト先端曲率、 G cは液相中の溶質濃度勾配、 G は温度勾配、 D は
液相中 の溶質拡散係数、 Vsは液相中の音速、 Rcは気体定数である。また、 1 v (P) は
P . exp ( P) ・ E 1 (P) で表さ れる Ivantsov 関数 1 50) であり、 E 1 (P) は指数積分関数
である 。ところで、 KGT モデルは基本的には二元系合金を対象としているが、 3. 4. 
1 節の結果 より 、 δ 凝固の場合はN i の分配が、お よ び γi疑問の場合は Crの分配が大きいこ
とから 、 Fe-Cr - N í三元系合金においては近似的 に、 δ 凝固の場合は N í を治質とした Fe-Ni
擬二元系、 γ 凝固の場合はCr を 溶質とした Fe-Cr擬二元系として検討を行った o ST4組成に
おいて計算に用いた係数をTable 5.4に示すが、この中の熱力学データは、 Thermo-Calc 71)
に て 求めたもの で ある 。 F i g.5.8に、液相中の温度勾配 (G) が 1X10 :' K/mの場合のデンド
ラ イトの先端温度 (T tip ) とデンドライト先端の成長速度 (V) との関係および (5.9)'" 
(5.12)式 より 求め た γ の平滑界面先端温度の計算結果を示す。ここで、 ノド実験における溶
接金属 のデンドライト成長速度は、溶媛速度 (1. 6 7mm/ sec) との対比から、 1X10 3 m/sec以
Table 5.4 Parameter values for ST4 used for the K-G-T model. 
Para肥ter Value Ref. 
TL 1iquidus temperature(K) ( δ ) 1728.28 
( ァ ) 1721.05 
mL slope of 1i quidus(K ' wt先一 1 ) ( δ ) -6.4719 
( ァ ) -4.3942 
KeNi partition ratio of Ni (1 i q/δ ) 0.7709 
KeCr partition ratio of Cr (1 i q/ ァ ) 0.8568 
α L/S dimension1ess interfacia1 energy parameter ( ー)
α L/r (between 1 i quid and r) 0.86 114 ) 
α L/6 (between liquid and δ) 0.71 15 ) 
~S f entropy of fusion (J'mol-1 .K-1) (δ) 5.6188 
( ァ) 6.4409 
~H f enthalpy of fusion (J.mo1-1) (δ) 8924.67 
(ァ) 11172.06 
Cp specific heat of 1iquid(J'mo1-1 'K-1) 41.883 
DN i diffusivity of Ni in liquid(m2's-1) 
D 。 diffusion constant(m 2 ・ S -1 ) 4.92X10-7 147) 
Q activation energy(J.mol-1) 6.77X104 147) 
DCr diffusivity of Cr in 1iquid(m 2 ・ S -1 )
Do diffusion constant(m 2 ・ s-') 2.67X10-7 147) 
Q activation energy(J.mol 伊， ) 6.69X104 147) 
Vs sound velocity in liquid(m's-') 2000 145) 
ao interatomic distance in liquid(m) 1X10-9 144) 
Vm molar volume (m 3 ・ mol- ' ) 7.71X10-6 
N Avogadro' s number (mo1-') 6.022136X1023 
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義的に対応している結品聞の倍 [-11みを川いて評価を行った。ネルギーと
δ Fig.5.9(a) は 、Fig.5 . 9は δ と γ の界而における結品学的関係を /J \したものであり、
[1lÏ] 6 //[ï10]r)が成立している場合、 Fig.5.9/γ 聞に K-S 関係((Il o) 6 //(111) r 、




(ψ は結 I111構造的に 24 . 7 0
δ/γ 問の結 ，V， }J 位関係が K-S 関係か
δ の紋生成に必要な般生成臨界過冷度(L1 T N ) が大き
くなるこ と を示唆しているが、最も格子歪みが大きくなった場合でもL1 T N はM大30K程度
この長大過冷度以ドの任意の過冷度で δ の骸
.つの結品方位関係が成立するも





δ (dendr i te) 
かつ、
関係から角度 ψ 同転させた場合(最密
算した角度 ψ 回転させた場合の δ/γ 問の格子歪みの変化を Fig.5 . 10 にぷす。
が成立する場合に佑子歪みは長も小さく、角度 ψ が増加するにしたがい、
S 関係からずれるにしたがい δ/γ 問の格子歪みは増加している
の周期性を持つ ) 。r (dend r i te) 


















δ/γ 問の結品方位このことは δ が級生成する時の過冷の程度により、のと考えられる口1700 




















Tip Velocity (m/sec) 
Effect of growth velocity on dendrite tip temperature 





δ δ のデンドライト先端湖度が γ の、ド滑界出先端
δ のデンドライト成長が段も安定である
この成長速度の範同では
iM)交および y のデンドライト先端制度より J~ :]く、
卜- と予処!され、













δ の絞 fli fLU111 1交よりドがるロ② "'.1 i夜界 l而の液判] '1 ' での Cr濃度が濃化し、





デンドライト先端組度は γ の、I~i'} W r(ñ 先端温度より向く、
なるロなどにより定件的に説明しうるロ
(ﾏ10) ，， //(111) γ 
[Ï I OJ γ 
(ﾏIO) ，， //(111)γ 6 フェライト品出時の結晶学的特徴に関する 検討2 2. 5. 
1 節でぷし4. 4. j特融焼』宇部近{芳で般生成した δ と γ の間には、前節のようにして、
(b) ( a ) この 二
級生成臨界過冷度の観点カミら検討を行った。般生成
δ/γ IHJ の界 rflí エネルギーにより比 I鮫できるが、
K-S 関係もしくは以密 [flî のみが平行な関係が存在する。そこで次に、
)J]íりの結 lll /JfG関係の成立について
たように
Crystal lographic relationship at the interface between 
the (?lO) ? of ferr ite and the (111) 7 of austen ite. 
(a) K-5 or i entat i onre I ati onsh i p between ? and r 







δ/γ 間に K-S 関係が成立しやすく、熱流方向と 4致しない場合は最
密面平行関係になる確率が大きくなると考えられる。
一致する場合は
準安定オーステナイトの晶出機構に関する検討3 2. 5. 




このような初品 δ 凝固する成分系における準安定 γ の品出については、従来からした。
レーザーによる表面改質など i疑問速度が大きい場合に報
δ と γ の成長条件が同じ場合




















。 い。加えて、母材が γ 単相のため γ の核生成障壁はないロまた、 j容抜金属における凝固速
熱源が移動しているため、鋳造などの場合とは逆に、溶融境界汚ßが忌も小さく








Relation between the rotating angleψon the axis 
of [l?]?direction and the planar disregistry. 
ψ [lïO]ð , Rotating angle on the axis of 
Fig. 5. 10 
前述の KGT モデル 1 4 9) を用いてデンドライト成長理論の観点から検討を行った。な
お、 Table 5.5 に準安定 γ の品出が確認された ST3組成における計算に用いた係数を示す。





級生成温度に対応した δ/γ 問の栴 すなわち、歪み、
1 (b) は液相中の温度勾配 (G) が lX10 5 K/mの場合のデンドライトの先端温度( T t i p) と
デンドライト先端の成長速度 (V) との関係を示した計算結宋である。ここで、本実験に
おける溶接金属のデンドライト成長速度は定かではないが、 i符媛速度 (1.67mm/sec) との対
比から、溶接金属中央では lX10 3 m/sec前後と予想され、溶融境界近傍では lX10 4 m/secの
成長速度とした 148)0 Fig.5.11(a)では、温度勾配が大きい場合は平滑界 IfI1成長するが
温度勾配が小さくなるにつれ平滑界面の安定性が崩れ、
との関係を、 Fig. 5. れぞれのデンドライトの先端温度 (T Lip) と液相中の胤度勾配 (G)係のどちらかの結晶ノヲ位関係を有する δ が級生成するものと考えられる。
このような δ/γ!日]の紡 l1l1， }j代関係を決定すると考えられる δ の級生成温度
もしくは級生成臨界過冷j立を立配する~!刈の解明は難しいが、 ーつの口J能性として、熱流
}j 1( 1] と γ の i疑問成長β 向との関係が存えられる。すなわち、熱源万向に沿った平滑界面の
ところで





-・・・・・ (5.26)V t C 0 S ∞ 一V 







となることを示している。一方、 Fig.5.11(b)では、成長速度が2XI0 5 m/ sec 前後で、
成長からデンドライト成長へ移行し、成長速度が大きくなるにつれて、
γ のデンドライト成長の方が安定である。また、溶接の熱流hr何と平滑 γ の優先成長方向が一致しない場合
したが
平 i件訴t lfûγ の成長(;疑問)が巡れる。また、治融境界近傍では、温度勾配が大きいた
、l汁付w-而前工Jの液相温度の低ドは大きいと考えられる。
γ の優先f&J乏 15lt]] が熱流方向と
したがって
め、作かの;疑問遅れでも、
となる I 5 2 、 I S : 1) 。
は、
デンドライトの先端温度は下がるが、成長速度が小さい場合は δ の先端温度の
δ のデンドライト成長の方が安定であり、成長速度が大きい場合は γ の先端混
固ともに、
ー致する場合に比べ、
平 j骨界 I雨前 jj の液相温度がドがるため、大きな核生成臨界過冷度を必要とする δ(忌密面














Table 5.5 Parameter values for ST3 used for the K-G-T model. 
Parameter Value Ref. 
TL liquidus temperature(K) (δ) 1725.14 
(ァ) 1722.37 
mL slope of liquidus(K'wt%-I) (δ) -6.5491 
(ァ) -4.2996 
KeNl partition ratio of Ni (1 i q/δ) 0.7698 
KeCr partition ratio of Cr (liq/ ァ) 0.8592 
αL / S dimensionless interfacial energy parameter(-) 
αL/7 (between liquid and ァ) 0.86 114 ) 
αL/6 (between liquid and δ) 0.71 15 ) 
6Sf entropy of fusion (j.mol-' .K-1) (δ) 5.6316 
(ァ) 6.4726 
6Hf enthalpy of fusion (j.mo'-') (δ) 8908.97 
(ァ) 11216.27 
Cp specific heat of liquid(j'mol-1 'K-1) 43.789 
DN 、 diffusivity of Ni ;n liquid(m 2 ・ S-1) 
Do diffusion constant(m 2 ・ S-I) 4.92X10-7 
Q activation energy(j'mol-1) 6.77X104 
DCr diffusivity of Cr ;n liquid(m 2 ・ S- I )
D 。 diffus?n constant(m 2 ・ S-I) 2.67X10-7 147) 
Q activation energy(j.mol-1) 6.69X104 147) 
Vs sound veloc?y ? liquid(m ・ s-1 ) 2000 145) 
ao interatomic distance in liquid(m) 1X10-9 
Vm molar volume (m 3 ・ mol- 1 ) 7.71X10-6 
N Avogadro' s number (mol-1) 6.022136X1023 
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(a) (b) 
Fig. 5. 1 Effect of temperature gradient and growth velocity 
on dendrite tip temperature for ST3 weld. 
10 ・ 1 100 
(a) Temperature gradient and tip temperature (V=lXl0-4m!sec) 
(b) Growth velocity and tip temperature (G=1X105K!m) 
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の場合約o .1m/sec 、 δ の場合約0.4m/sec と評価された。
Fig.4.8で示したような ST3の治融境界近傍における γ の宇治界 rflÎ 成長は、 Fig.5.10(a)
で計算されたように、溶融境界近傍では i疑問|時の抜熱が大きく 、 j夜相 I ~l の j品度勾配が大き
いためであり、かつ、 5. 2. 1 節で述べたように、 δ の被生成と γ のエピタキシャル成
長が競合し、より容易な γ の干消臭t IfJî成長が優先したためと与えられる。また、治融境界
から離れるにしたがい、液相中の漏度勾配が小さくなるため、 γ の '11 i付則的i成長から y の
デンドライト成長へ移行する (Fig.4.8で示したように、準安定 γ のセル状成長領域は治
融境界から約 100μB程度であるため、成長速度は溶融境界部とほとんと変化していないと
考えられる)。すなわち、 Fig.5.11(a) にぷしたように、、ド j骨 JJX長からデンドライト成長
へ移行した直後の温度勾配では、デンドライト先端満度の向い γ の jjが安定となり 、 かつ、
この時の γ のデンドライトは、付録 5 A. 1 に示すように、、ドif'tW I(!Î成長した γ からのエ
ピタキシャル成長となるため、 γ の絞生成陣樫はない。また、 5. 2. 1 節で身察したよ
うに γ の平滑界面先端の温度低下が δ の核生成臨界過冷度より小さいため、 δ の骸 '1 :成よ
り優先して成長したと身えられる。なお、本実験における溶融境界近傍の制度勾配は定か
ではないが、 Fig.5.11(a) の結果は絵旧 1 4 8) の報公とほぼ対応している。さらに、出融境
界から離れ、温度勾配が小さくなると Fig.5.11(a) より、 δ のデンドライト先端jill度が山J
くなり、 δ のデンドライト成長の万が安定となる。また、治融境界から離れるにしたがい
成長速度も大きくなるが、成長速度が最も大きいと考えられる溶岐令胤 "1 央でも約 1XI0 J 
m/sec と考えられるため、 Fig.5.11(b) においても成長速度が lX10 l m/sec以トでは δ の デ
ンドライト先端温度の万が向く、 δ のデンドライト成長が安定となり、市 '交えと γ の成長 l
I-tl 難となるロさらに、 5.2. 1 節で考察したように、 l市! 被卯 I(J Î の法制 I ?ln'l皮の低ドと法制
中の Cr濃度の濃化により δ の核生成が符易になる。そのため、 Fig.4.8でぶすように 、 γ
のセル状成長の前 Jj では FAモードが現れるものと与えられる。以上のことから、 Fig.4.
8の組織変化は KGT モデルの結果より定性的に説明が nJ能であり 、 j特融 j党シ)!近{労ごの咋.
安定 γ の品出は、 Fig.4.9でぷしたような液相 "1 の治質ノEぷの係らぎに加えて、 iィk 州 rt1 の
大きな温度勾配によって y のデンドライト先端温度の Jjが向く、かつ 、 γ の絞 '1 :成問喰が
ないためと考えられるロ
5. 3 変態時におけるオーステナイト成長挙動に及ぼす結品学的特徴の影響
4. 4. 3 節において、 δ/γ 問に K-S 関係が成、Z している場合、 γ の成長は針状と
なってレーシー δ を形成し、 δ および γ の [100] 方向に平むな関係のみが成立して、特定
な両手行関係がない場合は、 γ の成長は手滑的となってパミキュラー δ が形成されること
を示した。結品聞に K-S 関係を有する場合はスパイク状あるいは板状に成長するとの報
告がある 1 1 2. I 5 1 1 56) 。このことより、 δ の形態を決定する γ の成長挙動は δ/γ!日]の幣
介件に依存することが推察されるロそこで 、 δ/γ 変態時における γ の成長挙動および δ
103 
/γ 界面の界面移動の造いに及ぼす δ/γ 聞の整合性の影響について検討を行った。




説 1 57 59) と界而反応に起因する説 1 54 、 1 6 ト I 6 2 J がある。勇断エネルギ一説によると、核
生成も考慮し、母相から新相へ変態する白出エネルギ一変化が50J/mol 以下であればサイ
ドプレート唱に成長するとしているが、これは初析フェライトの析出温度が低温であるた
めに提案されたモデルであり、本研究の δ/γ 変態温度や第 3 章に示した元素分配の結果
を考慮すると y の成長は男断エネルギー支配ではなく拡散支配によると考えられる。 一刀、
界而反応説では、反応を Cの拡散律速とし、界面エネルギーに起因した表面張力 (Capillar
ity) とプレート先端の曲率との関係から成長速度を導いている。ところで、 γ の成長には
δ/γ 問の整合性もしくは界面の安定性が大きく影響を及ぼしていると考えられため、本




状 γ とレーシー δ の界 I~î が整介な品癖闘を有していることと 一致する。また、プレート先
端の成長する速度は、プレート側 lníの移動により J'l みの哨す速度より大きいと考えられて
おり、この H与、先端の 1111 ;t~ R が減少すると、拡散の点効果により成長速度Vは増加するが、
・ Jj では、長 I(ri ~長 )J(Capi llari ty) が大きくなって、成長速度 V を減少させる Jj 向に働く
ようになるロしたがって、先端 [111 本 R はこの両効果が折衷されて速度 V が最大となるよう
な他になると Iミわれている。そこで、 Trivedi!(ìO J は、先端形状を版物商柱と仮定し、界
而反応も取り入れて : 次ノ乙の拡散 Jj科式を次のように展開しているロ R c を Capillarity に
より成長が停止する臨界平伴、 V c を界而反応による移動速度とすると、先端の成長速度
V は次式を満たす。
Q 0 = (πp (') 1/2 e x p (P <.) erfc (Pcl/2) [1+ 
(V /V (、 ) QOSI (P ,) + (Rc/R) QOS2 (Pc) 
ここで、 Q 0 は過飽和!立を表す定数で 、 Cmを界面での母相 ql の平衡濃度、




c m-C 0 
Cm-C p -・ (5.28)
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となる。また、 erfc (Z) 三 1-erf (Z) で erf (Z) はガウスの誤差関数、
S 1 (Z) 、 S 2 (Z) は Z の複雑な関数 16 0 J である。ここで、 (5.27)式の右辺の第 1項は
Ivantsovによって得られた等濃度界面における結果 1 6 3 J 、第2項は界面反応による補正項、
第3項は Capillarityによる補正項を表している。
さらに、界面反応による移動速度 V c は、
Vc =μ 。 (Cm-Co) -・ (5.30)






RGTT (Cm 一 C p) 
-・・・・・ (5.32)
となる。ただし、 μ 。は界面 kinetics係数、 σ は界面エネルギ一、 Vmはモル体積、 Rc，は
気体定数、 TTは変態温度である。ここで、変態時の|荷村1/同村1 界面の原 fの移動は拘め







2 ("¥ 1 ("¥ 2 ト- Q o 一一一一 Q 。
-・・ (5.34)
7[ 2π 
ところで、このモデルは基本的には Fe-C二元系を対象としているが、 γ 系ステンレス鋼
における δ 中への γ の成長段階にはCrおよびNi の両βが同時に分配するロそこで、ここで
は、近似的に γ の成長は γ から δ への Crの拡散によって起こると仮定して、 Fe-Cr擬二元
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系で検討を行った。また、変態開始温度 (δsolvus) は、凝固が完了した温度(液相が消
失した温度)とし、その温度での δ および γ の組成を界面での平衡濃度( C m、 C p) とし
て Thermo-Calc 7 1) より求めた。 Fig.5 .12 に ST4組成における δ/γ 間の界面エネルギー
(σò /r ) と界面先端の曲率 (R) との関係の計算結果を示す。また、 Table 5.6に計算に
j甘いた係数をノ1\ す。界面エネルギーが増加するにしたがい界面先端の曲率も増加している。
ここで、 δ/γ 聞の界面エネルギーと結晶方位関係との関係を定量的に評価することは困
難であるが、 5. 2. 1 節で述べたように、 σδ/rは少なくとも O.3J/皿 2 以上と考えられる。
また、 Fig.5.10 に示したように、 δ/γ 間に K-S 関係が成立する場合に結品開の格子歪
み、すなわち、界面エネルギーが最も小さくなる。したがって、 δ/γ 間に K-S 関係が
成立する場合に界面先端の曲率は長も小さくなることが、 Fig.5.12 より定性的に説明され
る。さらに、界面先端の山本 R はプレートのスペーシング λ と近似的に等しいことが報包
されており (λ=R) 164) 、例えば、 Fig.4.4の組織観察によるレーシ-δ のラス間隔
(約 1μm) から、レーシー δ が形成される場合の γ 先端の曲率は 1 x 1O - 6 m程度と推察され
る。この値は、 Fig.5.12で δ/γ 問の界面エネルギー (σ6/γ) がO.3J/皿 2程度の場合の曲
ギ R とほぼ J致している。
以上のことから、 δ/γ 聞に K-S 関係が成立している場合は、 δ/γ 界面の先端曲率
が小さくなるため、 γ の成長は板状となり、その成長速度は溶質拡散と Capillarityの相
fL 作用に支配されると考えられる。また、 4. 4. 3 節で述べたように、 γ の成長により
新たな δ/γ 界[而が形成され、界而エネルギーは期加するが、この場介、 δ/γ 界[凶が非
核作なままで γ が成長するよりも、 δ/γ 界面が整合界而となるように成長した}jが全体
としての界 r(lîエネルギーの l1'11J1I が抑えられると与えられるため、 Fig.4.21 に /J\ したように、
γ プレートの側|而が~]，l， !1持 rtñ となるように選択的に成長する。このことにより、レーシ-δ
が形成されると与えられる。 ・ 方、 δ/γfm に K-S 関係が成立しない場合は、 δ/γ 界
|雨の先端 1111 本が大きくなるとともに、非整介な δ/γ 界 I而の増加を抑えるため、 γ の成長
は 'F?付的となり、その成長速度は治質の拡散のみに支配される。このことにより、 δ の }f~
Tr 
CCr 0 
Cc r. 6 
Cc r , r 
Dcr 
Vm 
Table 5.6 Parameter values for ST4 used for the the calcularion 
of gro"th of austenite. 
Parameter Value 
δsolvus temperature(K) 1717.52 
initial composition of Cr(mol fractition) 0.20043 6/γ 
concentration of Cr inδat δ/γboundary(mol fraction) 0.21531 6/7 
concentration of Cr in ァ at δ/γboundary(mol fraction) 0.17940 
diffusivity of Cr in δ(m 2 ・ S-I)
D 。 diffusion constant(m 2 ・ S -I) 2.3X10-4 
Q activation energy(J'mol-1) 2.39X105 
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Interfacial energy between δand r 
σ ð/r (J/m2) 
Fig.5.12 Relation bet"een interfacial energy and tip radius 
of austenite for ST4 weld. 
状はパミキュラーになると考えられる。なお、今 fn] 川いたモデルは、 Fe-C系の初析フムラ
イトの析出.flf!論によるものであり、本研究の Fe-Cr-Ni :元系とは .J'lなる。また、フレー|
の成長が貞に界面反応によるものかの検証はいまだされていない 1 1 110 しかしなから、 L 
述したように、形態の異なる δ の形成挙動については、 δ/γ1mの幣fT竹の JC による γ の
成長挙動により定性的な説明が吋能であると考えられる。
5. 4 FA+AF 混合モードに関する検討
4. 3. 3 節では、 FA モードで i疑問する成分系の ql で Cr/Ni 比の小さいものは、約融
境界部だけではなく、 j持般金属中央付近の定常 i疑問部においても、準交えËγ が 11l" ,'! \し、 A
F モードと FAモードが混花した組織となることを示したロそこで、 j特融境界郎以外での
品出相の選択挙動について検討を行った。
5. 4. 1 凝固モードに及ぼす過冷度の影響
木実験における添岐金属のデンドライト成長速度は定かではないが、 j容 J妥速度(1. 67mm 
/sec) との対比から、溶按全属中央付近のデンドライト成長速度は、 lX10 :!m/sec 前後と
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分の影響について検討を行う。 Fig.5.13 に Fe を 70%
関 7 1) を示す。 ST3の組成は、状態図的には FAモードであるが、 AF モードで凝固する組
したがって、治鋼r!'の流動などにより液相中の溶質元素に揺らぎが生じ、
状態凶1:で組成がJc 方向(低Crβ向)へ移行し、初品 γ 凝固となる可能性があると考えら
成に非常に近い。
δi疑問および γi疑問ともに約5KI日j後の過冷!支がれ}られる。
δ 凝固しても i疑問時の過冷により、容易に γ の液村!線制度に到述で
δ および γ それぞれの問液界[([jエネルギーの庁から、以 '1 :.
成的には δ 生成の方が有利であるが 48 ， 119 ， 1 20) 、 γ の成長は常にエピタキシャル成長で




Tip Velocity (m/s) 
Effect of growth velocity on undercool ing 
for ST3 welds. (G=lX105K/m) 









いるのが確認されるが、初品 δ の品出直後に再び初品 γ でセル i疑問しているのが観祭され

































4民 22 21 20 19 18 17 その時の過冷によって内皮 γ が初品で !日出しこのことからも、初品 δ で凝固しでもる。Cr (wt%) 
たものと考えられる。
Calculated pseudo-binary phase diagram of Fe-Cr-Ni ternary 
system at 70wt% Fe with the location of ST3 composition. 
Fig.5.13 




であり、ST3組成では、 δ の液相線温度( 1725.14K) と γ の仮想液相線温度(1 722.37K)
との温度差は約3K弱と非常に小さい。さらに、 Fig . 5.14は、 5 . 2. 3 節の KGT モデル
による計算で液相 rlJ の温度勾配 (G) が 1X10 5 K/mの場合のデンドライト先端の過冷度 (6
とデンドライト先端の成長速度 (V) との関係を示した結果であるロ成長速度
また、
凝固モードの遷移機構に関する 検討2 4. 5. 








A F mode 





Fig.5.15 Transition from FA mode to AF mode of 
801 idification near fusion boundary of 5T3. 
i疑問モードが変化した 11与の δ および y の形態を Fig.5 .16 に示す。 AF モードから FA モ
ードヘ遷移した場介 (Fig.5.16(a)) 、 AF モードのセル抗界の延長上に FAモードで i疑
問する初ldlδ が"1ft， t' 1'，しているように在日祭されるが、 AF モードにおけるセル境界の δ と F
Aモードの初品 δ とは辿続していなし ì 0 ・万、 FA モードから AF モードヘ遷移した場合
(Fig.5.16(b)) は、 FA モードで初 lMi疑問した δ の短長仁に AF モードで J疑問した共品
δ が存店し、 r，lrjβ の δ は述続している。また、 FAモードにおけるセル境界の γ と AF モ
ードの初171γ も辿続している。 Fig.5.17は、;疑問モードが遷移した場介の δ および γ を E
BSP で測定したが;/1J! 万付前析結果である。最初の FAモードで i疑問した領域を F Al 、
F Al から遷移した AF モードで J疑問している領域を A F 1 、 A F 1 から再度遷移した FA
モードの;疑問領域を F A2 とすると、 F Al の γ(No.l'"'-'No.3の測定J.1) 、 A F 1 の γ(No.
4-No.7の測定点)および F A2の γ(No.8'"'-'No.10の測定点)のすべての γ は rl~ - 結晶万
位を有している。また、 F Al の δ(No.ll'"'-'No.12の測定点)と A F 1 の δ(No.13'"'-'No.14
の測定点)も friJ 白川111)j 位であり、 γ の [lOO ]rJ5向と δ の [100] 6 方向はほぼ、ド行である。
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Fig.5.16 Microstructural showing change in sol idification mode 
in the 5T3 weld metal. 




しかしながら、 F A2の δ(No.15'"'-'No.16の測定点)は A F 1 の δ とは結"J[J， )j仰が央なって
おり、さらに、 F A2の δ と γ の聞には最密而平行関係 ((101)6 FA2//(111)r) が成伝し、
特定な方向予行関係はない ([111]6 FA2//[101]rの関係は、 (101)6 FA2//(111)r を K-S
関係の巌栴 r(!Îとした場合の hl密平行 )j rri]とは・践しなし ì) 。この|込j 係は、 4. 4. 1 ÛÎJ で
ポした溶融境界部近傍で y tに私生成した初品 δ と γrmの紡 l"l， )j 位|込l 係と I"J憾である。
以仁のことから、 i疑問モードがAF モードから FAモードへ道移した財 tì (Fig.5.15(a)) 
は、 γ のセル巾;たからセル境界への成長はエピタキシャル成長であるが、 δ がセルJfi 卯か
らセル巾央へ成長する時は δ が新たに級生成している。これは、 δ および γ それぞれの I，f~
液界而エネルギーの差に起附し、 γ 上には δ が核 '1: !J.x. しやすいためと与-えられる。また、
i疑問モードが FAモードから AF モードへ遷移した場合 (Fig.5.16(b)) は 、 δ のセル rjl
央からセル境界への成長および γ のセル境界からセル中央への成長はともにエピタキシヤ
ル成長であるロ特に、 AF モードにおける初品 γ は、 δL に紘'1:成しにくいため、 FA モ
ードにおける セル境界の γ を肢として成長したものと考えられる 。すなわち、 γ は常に i疑
問モードが変化する前の γ からエピタキシャル成長を続け、 δ は AF モードから FAモー
ドへ遷移する場合にのみ岐生成することが明らかとなった。このことは、 Fukumoto ら， , 7 J 
の実験結果とも一致しているロまた、 γ は常にエピタキシャル成長するため、 FA モード
で凝固する組成でも γ の絞't成障壁はない。したがって、前節で述べたように、 γ の液相











( 1 )溶融境界部において γ のエピタキシャル成長が優先する挙動に対しては 、 γ の核生
成障壁がないため、 δ が核生成するために必要な過冷度(~ T N) と γ が準安定相として
成長するために必要な過冷度(ム T a) の比較により定性的に説明できる。
( 2 )溶融境界部において平滑成長した γ の前方で δ が絞生成する機構に対しては、 γ の
平滑界面前方の液相温度が δ の核生成温度より下がり、かっ、固液界面の液相中の Cr濃度
が濃化することにより、 δ の相対的な安定性が増すとともに、界両エネルギ一的に δ の核
生成が容易となる。また、 δ のデンドライト先端温度が γ の平滑界面先端温度より高くな
るなどの検討結果より定性的に説明が可能であるロ
( 3 )溶融境界部において核生成した δ と γ との聞の結品方位関係は、 δ/γ 問の格子歪
み(界面エネルギー)と核生成臨界過冷度の関係から、 δ が核生成する時の過冷度の碍度
に依存しているものと推察される。
( 4) Cr /N i 比の小さい成分系において溶融境界近傍で観察される準安定 γ のセル状成長
に対しては、液相中の溶質元素の揺らぎに加えて、溶融境界近傍では、 γ の核生成障壁が
なく、かつ、液相中の温度勾配が大きいため、 δ より γ のデンドライト先端温度の方が向
くなって、 γ の成長が安定になるためと考えられる。
( 5 )変態時における γ の板状成長および平滑成長挙動に対しては、 δ/γ 悶の界面エネ
ルギーと γ 先端の曲率との関係から、 δ/γ 聞の整合性の差により定性的に説明が可能で
ある。
( 6) Cr/Ni 比の小さい成分系において溶接金属中央付近の定常 i疑問部で観察される司1; 安
定 γ の品出に対しては、液相中の溶質元素の揺らぎに加えて、通常の治妓条件でも γ の油
相線温度まで十分過冷が可能であり、かつ、 γ の核生成障壁がないためと与えられるロ
( 7 )凝固モードが FAモードから AF モードへ遷移した場合、 δ および γ ともに FA モ
ードでの δ および γ からのエピタキシャル成長を続ける。 - fj 、 i疑問モードがAF モー ド
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Fig.5.17 EBSP analyses results on ferrite and austenite showing 
change in sol idification mode in the ST3 weld metal. 
5. 5 結言
本車では、 FAモードにおける形態の異なる δ の形成機構を解明するために必要な組織
形成の支配要凶を拍出し、それら要閃に対して埋論的な検討を加え、個々の挙動およびそ
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付録 5 A. 1 A F そードの溶融境界部における結品学的特徴
F ig. 5A. 1 は、 AF モードで i疑問する溶段金属の溶融境界部を EBSP で解析した結果で
ある。 一つのほ材結品粒に対して、付材の γ(No.lの測定点)、平滑界面成長部の γ(No.
2の測定fi) およびはセル成長部の γ(No .3-No. 4の測定点)はすべて同じ結晶方位であ
り、時材の γ 粘からエピタキシャル成長しているのが確認される。また、 NO.5 -No.6の測
定点は δ を示すが、 δ の [001]6 方向と γ の [ÏOO]γ 方向はほぼ平行であるロ
第 6 章 FAモ}ドにおける j プェライトの形成機構ど形態予測
6. 1 緒言
前章までに、 FAモードで凝固する γ 系ステンレス釧の治妓金属ではパミキュラー δ と
レーシ-δ の二つの δ が確認され、これら形態の異なる:つの δ は [Ltl -治;裏金属 "1 に混点
していることを示した。また、これら二つの δ と γ マトリックスの問には、 δ の形態に対
応した二通りの結晶方位関係があり、形態の異なる δ の形成が、この δ/γ11\1の結 hhfJfq 
関係に依存していることを明らかにした口そこで本市では、この δ/γ!日]における紡 l1111 学
的特徴がいかなる条件によって成なするかについて検 l刊し、 FAモードにおける形態の異
なる:つの δ の形成機構に考察を加えるとともに、 γ 系ステンレス鋼出版合同における δ
の形態予測の可能J陀について検討を行った。
6. 2 オーステナイトの生成形態に基づく 6 ブェライト形成機構に関する仮説
定常 i疑問古ß において δ/γ 問に成 \'r する 二通りのがi 市11 )5 位関係は、 4. 4. 2 Û↑1 で述べ
たように i疑問段階において既に決定しており、それがそのまま本温まで紺持されることが
判明した。すなわち、 FAモードで i疑問する溶接金属では、初品 δ が先行 i疑い!した後、デ
ンドライト(セノレ)境界に第 一二相である γ が品川した段附で δ/γ 界 l而が形成され、この
段附でご通りの結吊方位関係が成 ι するものと考えられる。-/j、 Brooks ら 11) は、レー
シー δ は δ 単科{で i疑問した後の同相変態によって形成されると仰山している。紘かに 、 レ
ーシー δ と γ との間には K-S 関係が成 ，1r しており、この関係は、 3. 3. 3 節で述べた
F モードで i疑問する溶妓金属の δ /y 間の結 /lIυj位関係と a放している。
そこで本頃では、 δ/γ 問に兄られる :通りの結 1171 ha位関係の j戊 ι!佐川として、彼数の
γ 同t!lもしくは δ から γ への変態機椛を仮定し、それぞれの I可能性について険 1ばを 1 )った。
まず、 γ の仏山機構に依存するとした似説では、 (似品 1 )分雌 Jtl'II'I)XJぶ 、 ( {)x,Jl 2 )包
品反応、の二つの γ 品出形態を仮定した場合について倹LH した。また、 δqt 相 i疑 11'" 後の δ
から γ への変態機構に依存するとした仮説では、 (仮説 3 )拡散変態、 (似 rJl 4 )マツシ
ブ変態、の 一二つの γ 析出機備を仮定した場合について検f討を行った口
. ・・ -.-






No_l (γ:Base metal) No_2-4 (γ) 
No_5-6 (? 
Fig.5A.1 EBSP analyses results on ferrite and austenite 
near fusion boundary in the ST2 welds(AF mode). 
6. 2. 1 オーステナイトの晶出形態に依存する場合の仮説とその妥当性
( 1 )仮説 1 分離共晶反応の場合
Fig . 6 .1 は、 3. 4. 1 節で示した ST5溶岐金属を溶妓r1~に液体スズ急冷して得られた i疑
問組織において、第三相である γ が品出を開始した領域を拡大したものである。 Fig.6.1
( a)では、初品として先行 i疑問した δ のデンドライト境界において、 [6}滅的而に rlh ギを持
って張り H\ した γ がセル状に!日出している。この形態は、初 IlJli疑問 t11 がデンドライト状に
114 15 
15μm I |5μm 1 








Fig.6.1 501 idification microstructures in the 5T5 weld metal 
obtained by I iquid tin quenching method. 
(a) Primary ferrite and a like eutectic austenite. 
(b) Primary ferrite and a I ike peritectic austenite. 
先行 i疑問した後、その樹問で jl 1' 11 1，的に凝 1 ，líl が追従する i疑問形態 1 65 ) に類似している。この
ことから、 Fíg.6.1(a)で観察された γ は j ~ rFlI~的に品山したものと考えられる。しかしなが
ら、この財介の Jt tlf1はラメラ -14品ではなく、液中11/γ 界|市および δ/γ 界面形成による
兇 I(IÎ エネルギーの明大を抑えるべく、 γ の生成は分離共品的であり、 Fig.6.1(a) に見られ
るようにバルク状になったと与えられる。そこで、このように γ の品川形態が分離共品的
になった場合に、 δ/γ!日l にとのような鮎!日方位関係が成立するかについて考えてみる。
初品 δ が先行;疑問し、そのデンドライト境界に γ が分離共品として品出する場合、分離
J ~ If]f~による γ は、樹問のNi濃化に flい、液相 11 1 で新たに骸生成して品 ，'H すると与えられる
ため、共品 γ と初!日 δ の問には特定な結 1~1 }j位関係は存証しないと予惣されるロしかしな
がら、 FA モードの治岐金同 11 1 における γ の;疑問は、 4. 4. 1 節および 5. 4. 2 節で
述べたように、f1材および既に i疑問した γ からのエピタキシャル凝固であり、加えて、分
離共品的に品出した γ も熱流方向に ー致した y の [looL }j 向へ優先成長すると考えられる。
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すなわち、初晶 δ が優先成長方向に先行i疑問した後でも、その樹問における分離共品 γ の
凝固は初品 δ から結晶学的な拘束を受けず、 y 本来の優先成長方向である [100 1r方向へ成
長すると考えられるロこのことから、初品 δ と分離共品 y の間には、 δ の [100] 6 方向と γ
の [100]γ方向が熱源方向に 一致し、両者の [100J 方向にはほぼ平行な関係が成立するが、
δ と γ との聞には特定な面平行関係は存在しないと考えられる。この関係は、 4. 4. 2 
節 (Fig.4.16)で得られたパミキュラー δ と γ との結晶方位関係と ー致する。
したがって、この仮説では、パミキュラー δ は γ が分離共晶で品出した場合に形成され
るものと考える。
( 2 )仮説 2 包晶反応の場合
Fig.6.1(b)では、初晶として先行凝固した δ と液相との界面から y が IS-111i 11 しているよう
に観察され、デンドライ卜境界の中央では液相が残っているのが認められる。このことか
ら、形態的には Fig.6.1(b)で示された γ は、初晶 δ と液相から包品反応で品 U\ したものと
推察される 16610 そこで、このように γ の昂出形態が包晶的になった場合に、 δ/γ 聞に
どのような結晶方位関係が成立するかについて考えてみる。
γ が包品反応で晶出する場合、 γ は初晶 δ と接触して核生成する必要がある。しかしな
がら、 γ/液相聞の固液界面エネルギーは、 δ/液相間の固液界面エネルギーより大きい
1 I 4 、 I 1 5) ため、 δ の上に γ は核宅成しにくいロしたがって、 y の級生成には δ/γ 間の界
面エネルギーの増加をできるだけ小さくするような結品方位関係が:つの相II\Jで退択され
ると予怨され、 5. 2. 1 節で述べたように、 δ/γ 問に K-S 関係が成なする IIJ能性が
大きいロ逆に、凝固時の δ と γ 聞に K-S 関係が成立していれば、 γ の t11f11i 11 において、 γ
の核生成が初品 δ 上で必要であったことを示唆していると考えられる。また、 II~ -粘品 jj
位を有する隣接した初晶 δ のデンドライトからそれぞれ包品反応で品出した y は j疑問坂終
段階で合体するが、この場合、 二つの包品 γ が異なった結品店位を有していれば、デンド
ライト境界の γ 中で粒界あるいは亜粒界が形成されるはずである。しかしながら、通常観
察されるデンドライト境界の γ 中でそのような粒界の存在は確認されていないことから、
隣接した δ のデンドライトから包晶反応で品出した γ は同 一結品方位を持っていると考え
られる。このことは、初品 δ と包品 γ の問に特定な結品方位関係が存在することをぷ唆し
ている。
以上のことから、包昂 γ と初晶 δ との間には K 一 S 関係が成立していると考えても妥叶
と思われる白ところで、包品反応は、液相/δ/γ の三相が媛する点で、起こる反応である
ため、 δ/γ 聞の結晶方位関係は、この段階で決定し、その後の y が液相 ri1 および δ 中へ
成長する段階では結品方位関係はもはや変化しないと予怨される。したがって、包吊凝固
では、まず γ の核生成によって初晶 δ との問に K-S 関係が最初に成立すると考えられる
が、その後の γ の液相中への成長は、熱流方向に一致した γ の優先成長方向である [100]"
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2 節 (Fig.4.17)で何られたレーシー δ と γ との結品 jj位関係の4. 4. この考察は、初品 δ も優先成長方向である [100]6方向へ凝固するためーノ7方向になると予怨される。
この仮説ではこの根拠に格づき、結果を説明しうるものであり、しかδ の[100] 6}j rrl] と y の[ looL.β向はともに熱流方向に対し平行になると考えられる。 レーシー δ は γ が包品
反応で品出した場合に形成されるものと考える。δ の [100]6 方向と γ の [looL方向との
γ の優先
A致せず、 δ の [100]ô
したがって、
δ/γ 問に K-S 関係が成立した場合
間に、ド行関係( [ 100] ?/ / [ 100] r) は結晶学的に同時に成立しない。
成長方向である [100]rβ 向は熱流}j向に近づこうとするが、完全には
しながら
( 3 ) 仮説の妥当性の検討
パミキュラーもしくはレーシーに決定される機構についてδ の形態が、分離共品 i疑問の場合の [100]?/ / [100 Lの関係んi Ir~ とは手行に近い関係が成也するものの 以上で述べた
γ が分離 JlMI 的に
仮説が妥吋か百かについて考察を加えるロ
前述の考察を誌に推測した δ の形成機構の段式凶を Fig.6.3 にノJ\ す。つのく 100>方向が
よりおドずれた関係が成立するものと考ーえられる。
δ および γ それぞれのく100>店向の中のこの nJ能件を検証するため
品出した場合は、初品 δ の [100] ?jj Irù と γ の [100]γ !J líti が熱源 }j lí ，J に対してほぼ平行な関
δ/γ!日!の幣 {ì /~1ー が Jg~ いたしたがって、係が成立するだけで、特定の lúj 手行関係はない。
ーノヲをそのく100>βI句を l陥として回転させた場
δ の {11 O} 。而と γ の {lllL 而のなす角度および δ の<l ll>ô }I向と γ のく 110>γβ 向の
なす何度の変化を t汁n した結果を Fig . 6.2 にぷす。
δ あるいは γ の手わである場介を仮定し、
介に、
ぷ終的な δ の形態3 JJi で述べたような機構で γ は δ11 1 ヘバルク状に平治成長し、5. め、δ あるいは γ の -fj をく 100> fj 向を軸 に
γ が臼品的に rl， [11 ([\した場合は、相1) {U1lδ と γI~'rJには K -sr込!-}j 、はパミキュラーとなる。45
0 [1 1 ] 転させると、 {110}δ 聞と {111 L 而のなす角度およびくl11>ô }5向とく1l 0>rh向のなす
かっ、初品 δ および γ の [100] }j 1付は熱源 jj rrù に対してほぼ、|ι 行に近くなるロ係が成立し、K-S 関係から約 1 0
0 ずれた結品β位関係とすなわち、角度が約 10 0 となる WiUlβ位関係、
3 J!1 で述べたような機怖で γ はδ/γ 問の幣合問は良好となり、 f'î] じく 5.したがって、このことは、初品 δ と K-S 関係を満足しつつ、かつ、 γ の [l OO ]rなる δ と
γ が存在する。
最終的な δ の形態はレーシーになると与えられる。δ1 r1 へ板状に成長し、にな}j 向が初!日 δ の [100 ] õ }j 向と平行に近い関係(約 10 0 程度手行関係からずれている )
γ 系ステンレス銅の i疑問においては、 Cr合イJRが用すと包 /lJl反応が Jt {1111 反応
多くの Fe-Cr-Ni :- Jé 系状態 [χ|
Fig.6.4'bH) 
ところで、
へ遷移すると乏われている 1 6 7 I 7 4 )。
の検討 I6 H ・ I 7 0 I 7" )にもかかわらず必ずしも明確ではないが、
その遷移点の組成は






a 例を心したように、 Cr: 14.6'"'-'15.0w問、 Ni :9.5'"'-'10.0wt見付近とされているロ
呂)
包 fi l ll i疑川は起こり仰ない。合、本実験に供した材料はすべて共品 i疑問する成分系となり、
ト〈C
一、、/
'電=コ 利[hlGの j特段て(;:h~において Jl'ul )反応とf..g1'1[11 rx. M，; が il~ (，して斗叶Hd?上 iLli の仮説ではところが、
パ E キュラー δ とレでぷしたように、2 節 (Fig . 4.7)3 . 4. また、いることになる。日
C伺
匂
包 I111反応が起こるような出町ノ己点の t~ らーシ-δ の生成にはノE素分配に差は認められず、
./、、
J ~ 1'J比比、と包決後 1そ )f~ rドの隣岐するれIff'If'IN ìjlf立で、ぎは確認されていない口さらに、 Ir~
いかな
る条件で共品/包品の品 tH形態が変化しうるかについての I~J体な説明は熱 )Jγ的には不 11J







γ の {l r1r 111 形態の追いから t挽 Iリ!するに












レーシ-δ の形成機構が δqt相 i疑問後の何十tl 変態に依介すると似店し
た場合について検討を行った。




Relation betneen plane/direction angle of ferrite and austenite 
and rotating angle on the axis of く 100> d i r e c t i 0 n . 
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Fig.6.4 Liquidus and 501 idu5 projection of Fe-Cr-Ni ternary system 
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Y 
↓ Transf川 6 _ 2. 2 固相変態を原因とする仮説とその妥当性
( 1 )仮説 3 拡散変態の場合
仮説 3 、仮説 4 では、 δ 単相で i疑問が完 f した後、 δ から y への Ifl1 本11 変態により δ の形
態が決定されることを前提とするロここでは、第 3 市でm いた δ 単村l で凝 1， 'î1 する来Il成の材
料 (ST6) を対象に、これらの仮説を説明する。まず、レーシー δ の形成が拡散変態によ
り生じたと仮定した場合を考えるロ
Fig.6.5は、 ST6を石英セル中で溶融後、室温まで徐冷し、 δ 単相で i疑問後に tti i技変 fE に
よって γ を析出・成長させた場合の組織である。この場合、 δ 粒界から純界 γ が析H\.成
長するとともに、 δ 粒内全体がアシキュラー状の δ+γ 組織となっている。したがって、
4. 3. 2 節 (Fig.4.4(b)(d)) に示したような凝固セルの中央で独立したレ ー シー δ が
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( 2 )仮説 4 マツシプ変態の場合
初品 δ で凝固する溶接金属では、冷却速度が大きい場合に、マッシプ変態によって δ か
ら γ が析出・成長することが報告されている 1 2 ・ 2 7 ・ 2 8 )。そこで、この仮説では、レーシ
ー δ の形成がマッシプ変態により生じるものと考える。
，， ' ''''?/必γク~~f!
Fig.6.3 Schematics of the formation mechani5m of 
different ferrite morphologies. 










Fig.6.5 Microstructures of the ST6 melted metal after 
cool ing to room temperature at 10K/sec. 
(a)Low magnification (b)High magnification 
マツシブ変態は、何十Il とおi キ11 のI'I rl l エネルギーが等しくなる T o温度以下の : 本1I 領域で
起こる 1 7 7 ) ため、 ST6の材料をイ i 英セル '1 1 にて 1823Kで溶融後、 ST6 の T o ?品度 ( 1 607K) 以
トである 1573K まで 100K/secで急冷し、 5sec~持した後、宅 ihl まで Heガスにて急冷した場
介の組織を Fig.6.6 にぷす 。 Fig . 6.6は、これまで観察されたレーシー δ の形態と穎似して
いる。これらの HI を EBSP で [rjJ :Jごした結果、市状のネットワークは δ であり、マトリッ
クスは γ であることが佐d‘された。 Fig.3 . 1 にぷす状態 l'Xl から考えて、この組織は情状の
δ を残して、 δ マリックスの 'î1l3が γ にマッシブ変態したものと与えられる。さらに、こ
れらの，市状の δ のネットワークは、 i疑川日与のデンドライト形状に類似している。また、そ
れらの IHl嗣も約 30---40μ 皿と決段;疑 [1'1] 時のデ ン ドライトの-次アームスペーシングとほぼ
[rtl じある。この場合の Cr と Ni の分配を Fig.6.7にぷす。負の相関関係を持った Cr と Ni の元
糸分配がiJ~ iJ !IJ され、 Ni の浪化領域と γ と [rB定された領域は対応している。さらに、この分
配傾向は、 3 . 4. 1 節で心した F モ ー ドで凝 [~J した場介の;疑問偏析と対応しているロこ
れらのことから、 Fig.6.6 の組織は、;疑 I~j] f日析によるデ ン ドライト境界での Ni の濃化によ




Microstructures of the ST6 melted metal after cool ing 
to 1573K at 100K/sec and holding at 1573K for 5sec and 
cool ing to room temperature by He gas quenching. 
と 考え ら れ る 1 7 7 ) ロまた、この時の δ とマッシブ変態で生成した γ の聞には K-S 関係が
成立していることも確認されている 177)o
以上のように、 δ 単相で凝固後、 To温度以下まで急冷した場合に起こる凝固偏析に起
因した局部的なマッシブ変態による組織は、形態およびその結品学的特徴においてレーシ
ー δ と よ く一致していることから、この仮説では、レーシー δ はマッシブ変態によって形
成されたと考える ロ
( 3 )仮説の妥当性の検討
δ の形態が、 凝固後の δ から γ への固相変態の様式により決定されることを仮定して、
前述の二つの仮説の妥当性について考察を加える。
ま ず、 拡散変態で δ か ら γ が析出 した場合、 Fig. 6 . 5 に示すように、 δ 粒内全体がアシ







件では、 Fig.3.2およびFig.4.22で示したように、 1匂 i品の T o 温度(1 607K) 近傍での冷却
速度は 100K/sec以上となるため、 i持 J友金属'1 1 でもマッシブ変態が起こっている l可能性が考
えられる。しかしながら、 Fig.6.8は 3. 3. 1 節に心した ST6の治肢のまま飢餓であるが
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Fig.6.8 Typical microstructures in the ST6 weld metal. 
~r(wt~) 2~.1 2~ ， Ô 21.~ 21.~ 21.~ 
~ i (wt~) ~ I 2 ~ I 1 ~ J ~ I ~ 1 ~ I ~ 
Fig.6.7 Concentration profi les of Cr and Ni in the ST6 melted specimen 
after cool ing to 1573K at 100K/sec and holding at 1573K for 5sec 
and cool ing to room temperature by He gas quenching. 
一方、 ST6 をイ i 英セル中で治謝1 (1 823K) した後、 T o 温度 1[1(ドである 1573Kまで lOOK/sec
で急冷した後、宅温まで 10K/secで‘徐冷した場介の組織を Fig6.9にぷす oqiJIll まで徐冷し
たものは、 δ 粒内の全域がアシキュラ一組織を宝しており (Fig.6.9(a)) 、 Fig.6.5およ
び Fig.6 . 8 とほぼ同じ組織が観察される。また、 Fig.6.9(b) は Fig.6.9(a) を拡大したもの
であるが、 γ 中には多数の双品が観察される。マッシプ特l は転伯仲u主力3 1171 く、多くのメy... rllr~ 
が存(Eする 3 4 )との報告があることから、この場介の γ がマッシプ変態で生成されたこと
を示唆している。すなわち、 Fig.6.6でも佐-認されたように、 j作融段附から 1573Kまで 11 1 i 後
急冷した時点では既にマッシブ変態を起こしているが、 δ から γ へマッシフー変態が起こっ
ても、その後の冷却速度が小さい場合は、マッシブ変態で生成した γ か Ilf皮 δ へ変態して




態は関係なく、長範開拡散変態(マッシブ変態も短範囲の拡散変態であるため、 6. 2. 
2 ( 1) で示した通常の拡散変態を長範囲拡散変態として区別する)も合めて、 Brooks ら
1 ))が指摘したような、レーシー δ が δi手相で i疑問した後の γ の析山によって形成される
ことはありえないと結論付けられる。
δ は確認されない。また、仮説 3 では、レーシー δ が形成されるには、固相中の個々のセ
ル境界において γ の析出が必要であるが、そのような y 析出の痕跡は木研究では確認され
ていない。さらに、レーシー δ と γ 問で確認された K-S 関係を満足しつつ、かつ、お互
いの [100] 方向が平行に近いという関係は回相変態で析出した γ と δ 聞では考えにくい。
このことは、 3 . 3. 3 節で示した F モードのウィッドマンステッテン γ と δ 間では K­
S 関係を満足するものの、お互いの [ 100 ] 方向に特定な関係が存在しないことからも裏付
けられる。したがって、レーシー δ の形成は、 δ 単相凝固後の拡散変態による γ の析出・
成長に因らないと結論付けられる。
次に、マッシブ変態によるレーシー δ 形成の妥当性を考えるロ本研究で採用した溶接条







Fig.6.9 Microstructures of the ST6 melted metal after cool ing to 1573K 
at 100K/sec and then cool ing to room temperature at 10K/sec. 
(a) Low magnification (b) High magnification 
以上のことから、形態の見なる δ の形成機構は、 γ の1'11'1 U\機構の;~異(仮説 1 、 2 )も
しくは δ から γ への凶相変態の疋異({Jx ,J? 3 、 4 )により説明できないことが明らかであ
る。
6. 3 ð フェライトの晶出形態に基づく 6 フェライト形成機構の検討
lìíμ貞では、 FAモードの δ の形態の追いに対して、第:相として生成される γ の生成機
構に依 (f するものとして、 γ の M ，'IJ，もしくは δ から γ への変態機構を仮定して仮説を立て、
その妥吋性について険，N- した。しかしながら、いずれの場合の仮説に因っても δ 形態の差
足を説明し得ないことが判明した。
-}j 、 FA モードで;疑問する治後令属においては、 4. 4. 1 節および 5. 2. 1 節で
述べたように、 δ/γ の異村n半面がJd 初に形成されるのは、溶融境界部において HAZ か
ら、I( ~行界面成長した γ 仁に δ が品出した時点である。したがって、この段階で δ/γ 問の
結品学的特徴が決定されると考える jj が安可と忠われる。そこで本項では、 δ の形成機構
を明確にするため、初品 i疑問する δ の品 H1挙動について検討を行った口
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6. 3. 1 溶融境界部における 8 フェライトの形態と 8 フェライト/オーステナイト
聞の結晶学的特徴の関係
溶融境界部近傍で母材 γ 粒から平滑界面成長した y 上に品出する δ はすべて、 γ とはそ
れぞれ異なる最密平行面で K-S 関係もしくは K-S 関係に近い関係(忌街面のみの干行
関係を持ち、特定な方向平行関係は持たない)が成立し、、tL?骨界面成長した γ を下地とし
て δ がランダムに級生成していることを 4. 4. 1 節および 5. 2. 2 節で示した。とこ
ろが、この場合、定常凝固部のパミキュラー δ と γ およびレーシー δ と γ!日jで確認されて
いるそれぞれの [100] 方向が平行もしくは平行に近いという関係は認められなかった。そ
こで、この溶融境界部での δ の昂出と δ/γ 問の結品}j位関係について再度検討を行ったロ
Fig.6.10は、 FA モードで凝周する ST4治接金属の治融境界部において、パミキュラー
δ とレーシー δ が混在した部位を EBSP で解析した結果である。 測定点NO.l およひ:No.7 ，
8は二つの異なる母材 γ 粒 (γ1 、 y 2) 、 NO.2-.No.6およびNO.9-.No.I0はそれぞれ γl お
よび γ2の母材 γ 粒から成長した溶岐金属中の γ 、 NO.11--No.13はレーシー δ(δ1 )、 No.
14はパミキュラー δ(δ2) を示す。 No.2""'-'No.6 の γ は NO.1の母材γ(γ 1)と、また、 No.
9-No.10の γ も No.7 ， 8の母材 γ(γ2) と同 A 結品β位を有し、いずれの溶接金属中の y
もそれぞれの母材 γ(γ1 、 γ2) よりエピタキシャル成長しているのが確認される。した
がって、写真では観察されないが、溶接金属 lドには破線で示したような γ の結品粒界が存
在する。
そこで、まず、レーシー δ(δ1 )と γl との結川β位関係について検，Hを行った。レ ー
シー δ の [100] 6 1 方向と γl の [lOoL 1 方向とはほぼ、IqÎ に近い関係があり、" j.点の I: }j r旬、
すなわち、レーシー δ の成長方向とほぼ 一致している。また、レーシー δ と γ1の問に l
K-S 関係 ((110)61//(111)y] 、[111]6 1//[101]y 1) がほぼ成屯している。これらの|期係
は、 3. 3. 3 節および 4. 4. 2 節で報告している定常凝凶部でのレーシー δ と γ との
結品方位関係に一致している。方、パミキュラー δ(δ2) と γ2 との車内川 )J位関係につ
いては、最密両平行関係のみを満足し((101 ) δ d /(11) Y 2 ) 、それに対比、した hl街メj 向の
平行関係はない。また、それぞれのく100>方向にも予行関係はなく、 i疑問成長fj r('J と jぷわ
れる写真上β向とも 一致していない。この関係は、 4. 4. 1 節で示した溶融境界部近傍
での δ/γ 聞の結品Jj位関係と同線であるが、 3. 3. 3 節および 4. 4. 2 節で J示した
定常凝固部でのパミキュラ-δ と γ 聞の結局方位関係とは異なっているロ
次に、溶融境界部において一つの γ 粒からレーシー δ とパミキュラー δ が同時に生成し
た部位の EBSP 解析結果を Fig.6.11 に示すロ測定点NO.I-No.3は母材の γ であり、同 一
結品方位を有した一つの γ 粒である。また、 NO.4-No.8は溶接金属中の γ であり、 NO.l­
NO.3の母材 γ と同じ結晶方位を持ち、 NO.1-No.3の母材 γ からエピタキシャル成長した
つの γ 結晶粒であることが確認される。 NO.9-No.I0はレーシー δ(δ1 )、 NO.I1-No.12


























































































EBSP analyses results on austenite and ferrite showing vermicular 
and lacy coexist near 千usion boundary in the ST4 welds. 
Fig.6.10 
128 
つの γ 粒内で生成している。さらに、レーシー δ(δ1)は γ とは K-S 関係((ÏOl) 61 //
Cïll) y 、 [111]61//[ 1l 0L) を満足し、かっ、 δiの [100]61 方向は γ の [100] y !j 向とほぼ
平行であり、溶接熱源方向ともほぼ一致している。この関係は、 Fig.6.10で示したレ ーシ
ー δ と γ 間の結晶方位関係と同じである。 一方、パミキュラー δ(δ2) は γ とは忌街耐
平行関係のみが成立し ((ï01)62//(I11)y) 、特定なβ向平行関係はない。また、 δ2の
く 100>62方向のいずれもが γ のく100> y方向と平行関係から大きくずれており、これらの関
係も Fig.6.10で示したパミキュラー δ と γ 間の結晶万位関係と同じである。すなわち、こ
の場合のパミキュラ -δ も γ とは、お互いの [100]β 向が i疑問成長jj 向に対して、ド行であ
り、かっ、特定な面平行関係を持たないという 4. 4. 2 節の定常凝 r~1 却で得られたパ 、
キュラー δ と γ 間の結晶方位関係は見られない。また、この場合のパ ミ キュ ラ - δ は 、 溶
接熱源方向、すなわち、写真の上万向に伸びているが、 その成長は途中で 1 :まり、新たな
δ の紘生成、例えば、 No.9'"'-'No.10で示したレーシー δ の核生成が起こっているのが観察
される。これは、パミキュラー δ の [100] 62 方向が溶媛熱源 }j 向( 写 11 の t 方向)とは ­
致していないためと思われる。
そこで、溶融境界部におけるパミキュラー δ と γ との結晶方位関係をさらに検討するた
め、 一つの γ 粒から成長β向が異なるパミキュラ -δ が生成した場合の EBSP解析結果
を Fig.6.12に示すロ測定点No.l'"'-'No.3は母材の γ であり、 No.4-No.llは溶接金属中の y
であるが、すべて同一結品方位を有しており、溶接金属中の γ が母材 γ からのエピタキシ
ヤル成長で生成された 一つの γ 結品粒であることが他'認される 。 ん 、 NO.12----No.19はハ
ミキュラー δ であり、いずれも NO.4'"'-'No.l1 の同 a 結晶 β位を有する ・つ の γ 料内で '1 :/1 
しているロしかしながら、その成長方向は異なり、 No.12'"'-'No.17の δ(δ1 )は'ツ点の I
方向に長く成長しているが、 NO.18-No.19の δ(δ2) の成長方向はワ九の 1 - }j ríl] からは
傾き、その成長も短い。また、この場合、写真上 !j 向に長く成長したNO.12'"'-'No.17の δ
(δ1 )の [100] 6 1 方向は写真の上方向とほぼ a致しているが、成長が短い NO.18'"'-'No.19の
δ(δ2) の [100]62 方向は写真のよ方向からはずれている。さらに、この こつのパ ミ キュ
ラ -δ(δl 、 δ2) は、それぞれ異なる結晶方位を有するが、共に、 γ とは 1à街 rflí 、Vii 関
係のみを持ち((011 ) 6 1// (111) J' 、(1 01)6 2/ /(111)γ) 、特定な庁|句、F行関係は持たない。
また、これら δ の [100]6方向は γ の [looL方向と手行関係から大きくずれ、この関係は
Fig.6.10およびFig.6.11で示したパミキュラー δ と γ1mの結品β位関係と全く同じである。
以上のことから、 FAモードで凝固する溶融境界部において初品 δ が品 U1 した時点では
初晶 δ のすべてが γ と K-S 関係もしくは最密面平行関係を満足しているという 4. 4. 
1 節および 5. 2. 2 節で示した事象が再度確認された。そして、この初品 δ が γ と K­
S 関係を満たし、かっ、 δ の [100] 6方向と γ の [100 ];，方向とが i疑問成長}j 向に対してほぼ
平行に近い関係がある場合は、 δ はレーシーとなるが、初晶 δ と γ 聞に最密面平行関係の
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Fig. 6.11 EBSP analyses results on austenite and vermicular/lacy 
ferrite formed at the same austenite grain near fusion 
boundary in the ST4 welds. 
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NO.1 -11 (r ) 
ーになる。また、この時のパミキュラー δ の [100]6 Jj 向が溶接熱源ん liJjとほぼ ・政してい
る場合は、長く成長を続けるが、 ー致していない場合は、 δ の成長は途中で止まり、新た
な δ の核生成が起こることが判明した。
6.3. 2 ð フェライトの形態と ð 7 ェライトおよびオーステナイトの優先成長万向
との関係
前節の結果から、溶融境界部近傍における δ の形態は、 δ/γ1mの需品(， Jj位関係、すな
わち、 K-S 関係が成立しているか、それとも辰治両手行関係のみが成立しているかで決
まっていると ，考えられる。一点、溶融境界部近傍でのパミキュラー δ の場介、 δ の [100]?
β 向と γ の [100 Jr方向との聞に平行関係はな く、レーシ-δ の場介は、 δ の [lOO]õ }j向と
γ の[ 100L 方向とが熱流ノヲ向に対して干行に近い関係が常に成長していることが判明した。
ところで、これら初晶 δ は γ と K-S 関係もしくは最密!雨平行関係を満たして MHI するた
め、その [100]6 方向は δ 岐'1:成時に決定される。 . 方、 γ の i疑問はほ材 γ からのエピタキ
シャル成長のため、その [100 Jr力 rrr]はほ材 γ の結晶ノ7位で決定される 。そこで本節では、









前節で示したように、溶融境界部近傍のパミキュラー δ と γ1m には、お f[ いの [100] }j
向問に干行関係はなく、 3. 3. 3 節および 4. 4. 2 節で示した定常 i疑阿部における δ
の [100]6 Jj向と γ の [100LJj I臼に 、v 行関係があり、それぞれの凝|仙北 l~ ん I?IJ と寸在すると
いう関係は確認されなかった。すなわち、パミキュラー δ と γ!日l には;通りのれ1， ,'11" }j {Ii:関
係が存在していることになるが、おそらく、 FAモードの治J度合凶では、 δ の彼'1'.成の必
要性から考えて、バミキユラ一 δ と Y 問には品伝u街h討f r而fd 、干|ドZ 行|関均係が存イι|じ:することがイ冷本hメ;J米J長との帝れlJ川l
力位関係であるように忠われる o
そこで、通常、定常凝阿部のパミキュラー δ で在日祭される δ と γ の[1 00] }j I付か、|え行と
なるような結品学的特徴は如何に形成されたかについて検討を行った。 Fig.6.13は、パ、
キュラー δ が写真上店向に成長している箇所の EBSP 解析結果であるが、 測定点No.1 '"-
NO.4の δ は、すべて同 a結晶方位を有し、その [100] ?Jj 向は守J. ú 1-.万 I?l]、すなわち、 j持政
熱源方向とほぼ a致している。 .fj、測定点NO.5""No.13は γ であるが、 :通りの紡 /ltfl ん
位を持つ γ(γ1:No . 5""No.9 、 γ2:No.l0""No.13) が認められ、'ザ11 では僻:1認されないが、
溶岐金属中には破線で示したような γ の粒界が存在する。この場合、 δ と γl の問にはぷ
密面、~行関係 ((Oïl)6//(ïïl)γ1 )が作在するが、お l J~ いの [100JJjlrr]に手行|剥係は凡られ
なし'1 0 - Jj 、 δ と γ2の聞には特定な而平行関係は存布しないが、 γ2の [100];'2}jlrr]は勺:
11 の上方向、すなわち、熱源β向に近づき、 δ の [100J 6}j 向と予行関係に近くなっている。










No. 12~17 (δ1 ) 
NO.18-19 (δ2 ) 
EBSP analyses results on austenite and vermicular ferrite 
which had the different growth directions formed at the 






















これらの結果よりパミキュラー δ と γ との問の結品 Jj位関係は次のように考えられるロ
γ とランダムな最密面平行関係のバリアントをもって級生成した δ は、 δ の優先成長方向
である [100]ö方向が熱源方向と一致することは少なく、ほとんどの場合、 δ の成長は早期
に停止する。その結果、溶融境界部近傍のパミキュラー δ は断片的となるが、 δ の [100]6 
方向と熱源方向が一致する場合は、 Fig.6.12の δ1のように長く成長する。また、 δ の成
長が止まっても、次々と新しい δ が級生成し、その，，~で δ の [100]6方向が熱源 }j 向に a致
したものだけが成長を続ける。 一方、これまでの解析結果より、 γ の成長は常にエピタキ
シャル成長であり、初品凝固した δ から結晶学的な拘束を受けない。したがって、 γ もま
た単独で成長を続け、 γ の柱状品もその [100 L， 方向が熱源βi句に 一致したものだけが選炉
成長するロこのことにより、最終的には、 δ の [100] 6 }5向と γ の[100 ] l' }j r.'tJ が熱源 jj rr'~ に
対して平行となり、 δ/γ 聞に特定な面平行関係が存在しなくなると考えられる。すなわ
ち、通常、定常凝固部のパミキュラー δ で観察される δ /y 問の結晶方位閣係は、 δ およ
び γ がそれぞれの選択成長を経た後の関係であると推察される。
一方、レーシー δ の場合、 δ の [100]6方向と γ の [100] 1'方向とが熱流 Js ríi]に対して常に
平行に近い関係が成立している。 Fig.6.10において、レーシー δ が生成した γ(γ1 )の
[100L I 方向は、溶接熱源方向(写真の仁方向)と最初からほぼ ー致しており、その γ か
ら K-S 関係を満たして核生成した δ の [100]ö[ 方向も熱源方向に向かつてほぼ ー致して
いる。また、レーシー δ が形成されている Fig.6.11 においても、 γ の [100] 1'}j向は、写真
の上方向とは若干ずれているものの、その i疑問成長 fj 向は約十妥熱海l}j rr~ とほぼ • i"i してお
り、 Fig.6.10で示した γ1 とレーシー δ 聞の関係と同憾の方位関係をイJ している。これ
のことから、レーシー δ が形成される場合は、 γ の優先成長 fJ rri]である[100] y h rri]が以初
から溶緩熱源方向に一致していることが、 4つの条件のように考えられる。このことは
5. 2. 2 節で示した熱流方向と γ の優先成長β向が a致する場合は 、 y の、ド m界的l 的方
の液相温度の低下が小さく、大きな核生成臨界過冷度を必要とする δ の級生成が凶脱とな
るため、 δ/γ 問には K-S 関係が成立しやすくなるという考察と合致している。したが
って、 δ が核生成した段階では既に、定常 i疑問部のレーシー δ と γ 間で見られる結晶 Jj位
関係、すなわち、 K-S 関係およびお互いの [100] 方向が凝固成長β|何に対し平行関係に
近い関係を満たしており、その関係を保ったままで成長すると思われる。
ところで、 δ/γ 問に K-S 関係が成立した場合、 δ および γ のく 100>方向が、ド行とな
る関係は結品学的に同時に成立しないが、 Fig.6.2に示したように、 δ が γ と K-S 関係
を満足しつつ、かつ、 δ の [100]6方向が γ の[l OOJr方向と平行に近い関係(平行関係から
約 10 0 ずれた関係)になるように δ が γ 上で核生成して晶出ことは可能である。さらに
このような結品方位関係は、 24通りの K-S バリアントの中で8通りあり、 1/3の確率で、起
こり得る。したがって、母材 γ の [100] 1'方向が治接熱源方向に近い場合には、 δ の [100]6















No. 1 ~ 4 (δ) No.5~9 (,..1) 
No. 10-13 (,.. 2) 
Fig.6.13 EBSP analyses results on ferrite and 
austenite in the ST4 weld metal. 
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きることがぷ唆されるロ
aβ 、 δ/γrHJ に K-S 関係が成立しておれば、 4. 4. 3 節および 5. 3 J頁で述べた
ように δ はレーシーになると考えられることから、 上述のように δ と γ の [100] 方向が平
行関係に近くなる必要性はないと忠われる。すなわち、 γ の [100] y 方向が熱源、β向にー致
した場合に、残りの 2/3の碓・本で K-S 関係を満たし、その [100]6 β 向が熱源 }j 向に 一致
しないようにして核生成する δ 、および、 γ の [1 00]γ 万向が熱源方向と一致していない場
合に、その γ と K-S 関係を満たして級生成する δ はすべてレーシーになるはずである。
しかしながら、本研究では、そのようなレーシ-δ はほとんど確認されていないロその原
凶としては、 δ の [lOO]õ J5向が熱源β r2 ，] に a 致していない場合は、その成長が早期に停止
するためであり、また、 γ の [100LJj 向が熱源}j 向と 一致していない場合は、 5. 2. 2 
節で述べたように、 γ の i疑問遅れが起こり、 γ の平滑界[面前万の液相温度の低下が大きく
なるため、大きな級生成臨界過冷度を必要とする δ でも抜生成が可能となり、 γ と 最密面
、 IZ.行関係のみをイi する δ の級生成頻度が大きくなるためであると考えられる。 また、この
場合、 y と K-S 関係を満たし、かつ、 [ lOO ] ð }j向が熱源β向にほぼ・殺する よ うに骸生
成した δ はそのまま成長するが、 γ のβでも選択成長が起こり、 [1 00 ] γ 方向が熱源方向に
・放していない γ より、 [100 ]rJj 向が熱源方向に近い γ の βが優先成長する。この よ うに
優先成長した γ と成長を続ける δ の IW にはもはや K - S 関係は成立しなくなり、 δ はパミ
キュラーに変化するものと考えられる。したがって、連続した レ ーシ-δ の形成には、 γ
の[10] 1 JjI ( 'J がまず治岐熱源 Jj ríD とほぼ a致し、その γ から K-S 関係を満たして舷ノl 二成
した δ の[10] ?/5 l?D も熱源 Jj IrD に lí IJ かつてほぼ 持政していることが必要であり、この結日l
}j位関係を維持したまま成長すると与えられる。
6. 4 ð フェラ イト の形成機構に関する考察
。íj Jfi までの市l~ * に Jj~ づき、 FA モードで凝固する γ 系ステン レ ス釧溶妓金属における形
態の見なる δ の形成機構を以下に与祭する。また、 F ig.6.1 4は、それぞれの δ の形成過程
を段式的に心したものである。
6. 4. 1 パミ キ ュラ ~ ð フェラ イトの形成機構
P3:材 γ から、ILHt的に γ がエピタキシャル成長した後で初品 δ が新たに校生成して fWl Hうす
る場介、初品 δ とその核生成のド地 となる、Fi骨成長した γ との問には、 二通りの結晶β位
関係が成、立する。すなわち、 δ/γ [1日の鮎品方位関係の a つは、 K-S 関係であり、もう
つは、足栴 olÎ 、v-行関係である。
微生成能の観点からは、 K-S 関係が成立する場合に級生成能は最も大きくなる。しか







Fig. 6. 14 
HAZ 
コ U く 100> direction ofγ 
三 く 100> direction of δ 
図 Liquid
口 y
δwith K-S relationship between γ 
圏 δ without K-S relationship between γ 
Schematics of the formation process and mechanism 
of different ferrite morphologies in the weld metal 
sol idified as FA mode. 
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する時の過冷の程度に起因するものと考えられる。すなわち、母材 γ の優先成長方向が溶
妓熱源方向とー致しない場合は、平滑 γ の凝固遅れが起こり、 y の平滑界面前方の液相温
度の低下が大きくなるため、 γ と段密面平行関係のみを満たして核生成する δ の頻度は大
きくなると考えられる。そして、この δ/γ 聞に長密面平行関係のみを満たす場合に、 δ
の形態はパミキュラーとなることを前項で示した。最密面平行関係のみを満たす場合の結
品 1mの格子歪みは K-S 関係の場合より大きく、 δ/γ 聞の整合性は K-S 関係を満たす
場合に比べて悪い。したがって、 5. 3 J頁での考察および Smith 1 23) が指摘したように、
γ は幣介性の思い δq，ヘバルク状に、Ií. 滑的に成長するもとの考えられる。また、飴山ら 1 1 2 ) 
は、 ;相ステンレス銅の粒界 y とフェライトとが毘密面平行関係を持つ場合は、スパイク
状 γ のフェライト rll への成長は凶難となり、粒界 γ がそのままフェライト粒内へ平滑的に
成長すると報白している。これらのことから、 FAモードの溶接金属中で γ と最密面平行
関係のみを満足して品出した δ は、最終的にパミキュラーを呈すると考えられる。
このような過れで I)L11l1lした δ は、 6 . 3. 2 節で述べたように、その [100]6 方向が熱源
}j rîù に 4 致したものだけが成長を続け、 y の柱状品もまた単独でその [100L ノヲ向が熱源方
向に a致したものだけが成長する。このように δ および γ がそれぞれの選択成長を繰り返
した結果、 hl終的に δ と γ の問には、熱糖、ノヲ向に対して δ の[100] 6 方向と γ の [100L方向
が平行となり、特定な而、ド行関係が存在しない結晶方位関係が成立するものと与えられる。
選択成長の途中では、特定な結品 fj位関係を全く持たない δ/γ 界面も存在すると思われ
るか、いずれの場介においても、 δ/γII\Jの務代性は忠い。したがって、これらの場合の
δ も、前述した 1 ， iJ 慌の機怖で、パミキュラーになると与-えられる。
6. 4. 2 レーシ-6 フェライトの形成機構
、Vi丹 γ の[100] r}j rt ，J が溶岐熱抑ノ'j rtrJ と ー致している場合は、 γ の平滑界団前方の液相温
度の低ドは小さいため、 δ は γ と K-S 関係を満たして微生成しやすい。そして、この δ
と γ との!日l に K-S 関係が成，J[ している場合、 δ/γ 問の整合件が良好なため、 5. 3 J貝
で示したように γ は似状に δ '1'へ成長して、 δ はレーシーとなる。また、この時の γ の成
長)5 1川は、 K-S 関係のfdi軒 'V 行 fj I('J であるく 111>6 }jr~1] (/ /く 110>γ jj 向)となり 1 1 2 、 1 79) 、
δ/γ 界而ノヲ 11]~は K-S 関係の ld密而とほぼ a致する。しかしながら、 γ と K-S 関係を
満たして私生成した δ の [100]õ 方向が熱源 !j 向に-致しない場合は、レーシー δ の成長は
~T- j羽に停止する。また、 δ の [lOO]ö }5向が熱源 !j 向に一政する場合でも、その δ 核生成の
下地となった γ の [100L J5 向が熱源 Jj 向にー致しない場合は、 y の成長は選択成長に淘汰
され、もはや新しい γ との 1m には K-S 関係が成屯しなくなり、 6. 4. 1 節で示したよ
うに δ はパミキュラーを示す。
以上のことから、 δ が連続したレーシーとなるためには、 δ の抜生成段階で成立した δ
/γ 聞の結晶β位関係 (K -S 関係)を維持したまま成長を続ける必要がある。すなわち、
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δ 核生成の下地となる γ の [100]γβ 向がまず溶岐熱源方向とほぼ a致し、かつ、 δ が γ と
K-S 関係を満足するとともに、その δ の [100]6 方向も熱源方向に向かつてほぼ、v行に近
い関係で核生成することが必要であると与えられる。したがって、パミキュラー δ の形成
は、初品 δ の舷生成段階のみならず、その後の成長過符においても起こり得るが、レーシ
ー δ の形成は初品 δ の核生成段階でのみ決定される。
ところで、このようなレーシー δ の形成される確率については、まず、①初品 δ 抜生成
の下地となる γ の結晶方位に規定されると考えられるが、このことは γ の形成プロセス
(例えば、圧延、再結晶もしくは A万向 i疑問など)に依存する。次に、② δ が核生成した
場合の K-S 関係が成立する頻度に規定されるロこれは、 5. 2. 2 節で述べたように、
δ が核生成する時の過冷の程度により決定されると考えられるロまた、この過冷の符度は
①に示した γ の結晶方位と熱源}j向との関係に因るところが大きいと考えられる。民後に
③ [100]γ方向が溶岐熱源方向にほぼ-致した γ と K-S 関係を満たして核ノ主成した δ にお
いて、その [100]6方向が熱源方向にほぼ平行になる確率は前述のとおり 1/3である。した
がって、レーシー δ が形成されるには、これら①②③の条件のすべてを満足する必要があ
り、その確率はかなり低いと与えられる。事実、 4. 3. 2 節 (Fig.4.6) で示したよう
に、一般的なステンレス鋼の圧延材をシングルビードで TIG メルトラン溶接した場合、
レーシー δ は全 δ 量の約 1割程度であり、レーシ-δ が形成されにくいことを裏付けてい
る。
6. 4. 3 6 フェライト形成機構に関する実験的検証
( 1 )実験方法
前節で示した形態の異なる δ 形成機構を険証するため、以ドのような実験を行った。レ
ーシー δ の形成には、上述した①②③の条件が必要と与えられるが、この rll で人為的に J操




片を Fig.6.16に示すように、切断忘向を変えてほ材 y 料の結品β位が異なるように作製し
た板にメルトランの TIG溶接を行った D すなわち、 Aに示すように、鋳 H-1< [Jijに予行に
切断したものは、 γ の柱状品を垂直に切断しており、板厚方向が γ 位状品の優先成長方向
である [100L方向とほぼ一致している。-方、 Bに示すように、鋳片表面にiJï直に切断し
たものは、 γ 柱状品の [100]r方向にほぼ平行に切断したため、板伊方向の γ の結品方位は
何々の結晶粒で異なりランダムになっている 。
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Fig.6.15 Macrostructure of the cross section of stainless steel ingot. 
( 2 ) 溶接金属組織
この よ うにほ材 y 粘の結品β位を変えた板に TIG メル ト ラン浴後した時の溶民金属組
織の a例を F i g.6 . 17 ， Fig.6 . 18およびFig . 6 . 19 に示す。 F ig .6 .1 7は ほ材 γ の [1 00LJJ 向が
版月方向にほぼ揃っている板 (Fig.6.16 A) を治按した場作の断而組織、 Fig.6. 1 8は ほ材
y の紡 l川 }j仰が ランタ ムな紋 (Fig.6.16 B) を治岐した場合の断面組織であり、 Fig.6 . 19
はそれぞれの出版合同 ql 火で前肢 }j 向に 、|λ 行な断 [(f î組織で、 ある。なお、 SUS304鋳片 L ~]にも
δ が浅間しており、残間 δ;J- はがJ7vol %，VIi度であった。
f'j材 γ 料の [ 1 00] )' )j I t .J が阪p;:Jj 1付にほぼJ前っている板を溶接した場合、 j持J支金属の底部
から成長した δ は、勺: ú I ~ ド )j rtù からはおド傾いてはいるものの、ほぼ - 両線上に伸びて
おり、 Fig . 6 .1 7の A ， B却において、レーシ-δ が多く観察される。また、破線で凶んだ領
域がレーシー δ が観察された領域であり、特に、 j容妓金属底部でレーシー δ の形成されて
いる領域が大きく J広がっていることが確認されるロさらに、 F ig.6.19( a ) でも同様にレー
シー δ が多く観察され、 |面積定 idの結果、全 δ!!? に対し、約 3 0%強の比率でレーシー δ が
存点している。この比率は、 4 . 3. 2 節 (Fi g . 4 . 6) で測定した 伯に比べかなり大きく
なっている。ところが、 Fig . 6 .1 7 C に心すように、 i容妓金属の両サイドから巾央へ成長し
た δ のほとんとはパミキュラーを弔しており、レーシー δ は観察されない。これらの事実
より、 n材 γ 粒の [ 100 ] γ jj [r .] が治岐熱源)j 向とほぼ 4致している領域でレーシー δ が多く
生成されていることがわかるロ
-Jj 、阪Fj ノヲ rt' ù のほ材 γ 粒の市ふロノ51立がランダムな板を溶岐した場合、 Fig .6. 18および
Fig . 6.19(b) に示すように、レーシー δ は少ない。また、その存在比率は全 δ 量の約 5%程




Fig.6.16 Schematics of cutting direction and making plate from ingot. 
(A) Cutting austenite columnar vertically. 
(8) Cutt i ng pa r a I I e I to austen i te co I umna r. 
っても、その切断方向を変えて作製した板を溶接するだけでレーシー δ の生成 iAに汗しい
差が認められた口したがって、レーシー δ の形成に組成の影響はなく、!日節の与祭通り、
δ 核生成の下地 となる y の [ 1 00Lノヲ向が溶接熱源方向にほぼ平行である場合に、その僻本
は大きくなり、その条件は、 γ と K-S 関係を満たして般生成した δ の[100] ?Jj [~ù が γ の
[100] )' 方向と平行関係に近く、熱源ノ7 向とも手行に近い場合と与えられる。
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L_2mm I 
which made by cutting vertical Iy Microstructures in the weld metal of SUS304 plate , 








to which made by cutting parallel 
B 
Microstructures in the weld metal of SUS304 plate , 
austenite columnar of ingot(Fig. 6.16 B). 
A 
Fig.6.18 
1西日までは δ の品 Hl がほ材 γ の結品店位に依存し
その [looL方向と溶接熱源方向とが
γ の [looL }j r(~ が熱源β|句にほぼ揃っている
k述したような結品 }j 1 ，'L 関係で







David ら 1 5) は、
する母材 y では
j同日以降では、それに対し、れる。
以前の溶接金属中の γ を δ 妓生成の下地としているため
レーシー δ が多く観察されたものと忠われる。
FAモードで i疑問する γ 系ステンレス鋼溶J度合同で観察されるパミキユ
ラ - δ お よ びレーシー δ の形成は、 δ が核生成する時の δ/γ!日]の紡品 Jj位関係および δ
γ そ れぞれの優先成長方向と治妓熱源方向との関係、によって決定されるとする ，'， Îj述の e考察
を支持するものであるといえる。
γ それぞれの
8 7 ェラ イ トの形態に及ぼす組成の影響 と形態予測
δ の形態が、初品 δ の核坐成段階における γ との結品β位関係および δ 、
優先成長店向と熱源方向との関係に起閃していることが明らかとなったロ
2 節で述べたように、
3 . 4. jj 、
これら δ の形態の是異に成分的な影響の闘うはほとんどないと考え
これらの結果は、 CrtNi 合イJ 註を約 30児と限定した狭い組成範 l川で
検討したものであり、広い組成範聞を有する γ 系ステンレス鋼全体については僻認されて
市販材および実機で製造 I IJ能な γ 系ステンレス釧の京Ilh~，である Fe 1;:ヵー 55
'"'--70犯の範聞で Cr/Ni比を変化させた材料について、 δ の形態に )}I_ ぽ d 組成の hET11 を険 rH す
これら δ の形態予測の nJ能性について検討を行った。
ズと同様、真空溶解後、 5m皿Jヲーまで圧延し、 1373Kで 1 時間の阿治化熱処m を施した。
TIG 溶接でメルトランのシングルビードを 200A-13Y-l0c皿/m in (15.6kJ/ 
の条件でおいた口組織は、治媛金属断固で観察を行い、 δ 祉は組織観祭而 L をフェラ
イトスコープ ( Fischer社製 MP3 )にて 10点測定し、
光学顕微鏡にて 500倍の倍率で、任志の 40視野を観祭し、 Iflí 積定 fA にて求め
それぞれの鋼砲について、試料数を科6断!而ずっと
供試材料お よ び実験方法
実験 i作併で作製した合 1) 1'44+事
















































Table 6.1 Chemical composit卲ns of mater僘ls used. (wt%) 
Stoel c Si In P s Cr Ni "。 Creq. 
NZK1 0.002 0.01 0.01 0.001 0.008 17.22 10.57 一 17.24 
NZK2 0.002 0.01 0.01 0.001 0.007 17.21 12. 1 17.23 
NZK3 0.005 0.01 0.01 0.001 0.008 17.15 12.82 一 17.17 ト一一一
NZK4 0.006 0.01 0.01 0.001 0.008 19.46 11.64 19.48 
NZK5 0.005 0.01 0.01 0.001 0.008 19.61 13.04 一 19.63 
NZK6 0.003 0.01 0.01 0.001 0.008 19.63 14.05 19.65 
NZK7 0.004 0.02 0.01 0.001 0.009 20. 66 11.02 20.69 
NZK8 0.003 0.02 0.01 0.001 0.008 21.09 8.24 21.12 
NZK9 0.005 0.01 0.01 0.001 0.009 25. 74 9.88 一 25. 76 
NZK10 0.004 0.01 0.01 0.001 0.009 25. 73 12.87 一 25. 75 
NZK11 0.003 0.01 0.01 0.001 0.008 25. 81 15.65 一 25.83 
NZK12 0.003 0.01 0.01 0.001 0.009 26.04 16.53 26.06 
NZK13 0.005 0.02 0.01 0.001 0.009 25.83 17.97 一 25.86 
NZK14 0.005 0.02 0.01 0.001 0.010 27.54 13.10 一 27.57 
NZK15 0.004 0.01 0.01 0.001 0.009 27.79 15.96 一 27.81 
NS1 0.009 0.51 O. 53 0.004 0.003 23. 73 21.00 一 24.50 
NS2 0.010 0.49 0.53 0.005 0.002 26.06 19.14 一 26.80 
NS3 0.013 0.49 0.52 0.004 0.002 27.30 18.10 一 28.04 
NS4 0.014 0.47 0.50 0.004 0.003 28.13 16.97 一 28.84 
NS5 0.010 0.49 0.51 0.006 0.004 29.03 16.21 一 29.77 
NS6 0.009 0.47 0.52 0.005 0.002 30.24 15.07 30.95 
NS7 0.010 0.31 0.46 0.003 0.003 30. 75 14.05 一 31.22 
ASB5 0.003 0.08 0.10 0.037 0.0021 25.03 16.08 25.15 
ASB6 0.002 0.09 O. 1 0.036 0.0025 24. 97 17.58 25. 1 
ASB7 0.003 0.08 0.09 0.036 0.0021 25.09 19.01 25.21 
ASB8 0.004 0.08 0.08 0.037 0.0022 25.04 21. 02 一 25.16 
ASB11 0.004 0.09 0.10 0.035 0.0024 22.02 13.09 2.48 24.63 
ASB12 0.002 0.07 0.08 0.034 0.0026 21.95 15.50 2.49 24.54 
ASB13 0.003 0.08 0.10 0.033 0.0023 21.98 18. 10 2.45 24.55 
ASB14 0.003 0.08 0.11 0.038 0.0021 22.04 21. t 1 2.48 24.64 
ASB25 0.003 0.08 0.11 0.037 0.0024 21.98 13.52 一 22.10 
ASB26 0.003 0.07 0.12 0.036 0.0023 22.03 15.03 一 22.13 
ASB27 0.002 0.09 0.08 0.036 0.0021 22.07 16.54 22.21 
ASB28 0.003 0.07 0.09 0.039 0.0025 22.01 18.02 22.11 
SS4 0.024 0.46 0.87 0.033 0.0065 18.38 9.62 一 19.07 
SS6 0.027 O. 51 0.89 0.025 0.0004 17.70 12.28 2.19 20.66 
SS7 0.023 0.63 1.47 0.029 0.0004 18.37 13.79 3.06 22.38 
SS8 0.016 O. 34 1. 94 0.016 0.0018 19.85 9.85 20.36 
SS9 0.013 O. 34 1. 84 0.008 0.0048 23.49 13.68 24.00 
ST2 0.0022 0.01 0.01 0.001 0.0005 17.69 12.17 一 17.71 
ST3 0.0028 0.01 0.01 0.001 0.0005 18.47 1.68 18.49 
S14 0.0034 0.01 0.01 0.001 0.0004 18.82 11.20 18.84 
ST5 0.0033 0.01 0.01 0.001 0.0003 19.46 10.57 一 19.48 















































6.5. 2 ð ブェライトの形態と組成との関係
Table 6.2に、各溶鍍金属について組織から判断した凝固モード、フェライトスコープ
で測定した(全)δ 量、面積定量にて測定したレーシー δ 量および全 δ 世に対するレーシ
ー δ 量の比率を示す。また、各溶接金属の i疑問モードと組成位買を Schaeffler状態図 1 B) 
上に整理したものを Fig .6.20 に 示す。今回の溶妓条件では、 Schaeffler状態凶で約5見 δ ラ
インより高Ni 当量側で初品 γi疑問、低Ni 当註側で初品 δi疑問となり 、その境界線は低Cr 吋
量側で若干高Ni 当量側に移行している。また、 4. 3. 3 節で示した AF モードと FA モ
ードが混在する溶接金属は、ほぼこの境界線上の組成に限られている。さらに 、 Schaeffler
状態図で 10見 δ ラインと 20%δ ラインの中央より低Ni 巧邑側で δ 単判 1;疑問の F モードとなり、
これらの中間に FAモードが存在するロ
Table 6.2 Sol idification modes and amounts of the total ferr咜e. 
lacy ferr咜e in the each weld metal. 
Tota 1 t5 Lacy t5 Lacyδ Totalδ Lacy δ 
St・e1 lIode Totalδ Steel lIode Tota 1 t5 
(vol") (vo 1") (") (vo 1 ,,) (vo 1 ,,) (,,) 
NZK1 FA 3.2 0.13 4.1 ASB5 FA 11.8 O. 70 5.9 
NZK2 A 0.0 ASB6 AF 5.6 一
NZK3 A 0.0 一 一 ASB7 AF 2.8 
NZK4 FA 7.6 0.41 5.4 ASB8 AF 0.1 一
NZK5 AF 1.4 一 一 ASB11 F 16.3 一 一
NZK6 A 0.0 一 一 ASB12 FA 13.0 0.82 6.3 
NZK7 FA 13.3 1. 39 10.5 ASB13 AF 3. 1 一 一
NZK8 F 77.9 一 ASB14 A 0.0 一 一
NZK9 F 80.2 一 一 ASB25 FA 9.5 0.84 8.8 
NZK10 F 27.4 ASB26 AF 2.3 一
NZK11 FA 14.6 0.80 5.5 ASB27 AF 0.3 一 一
NZK12 FA 12.6 0.59 4. 7 ASB28 A 0.0 一 一
NZK13 AF+FA 7.4 0.0 0.0 SS4 FA 5.9 0.35 5.9 
NZK14 F 32.9 一 5S6 AF 4.2 一
NZK15 FA 22.0 2.41 11. 0 S57 AF 2.4 一 一
N51 A 0.0 一 5S8 FA 5. 7 0.42 7.4 
NS2 AF 4. 7 一 一 SS9 FA 9. 6 0.67 7.0 
NS3 FA 13.8 0.35 2. 5 5T2 AF 0.5 
N54 FA 19.6 0.92 4. 7 5T3 AF+FA 4.9 0.37 7.6 
NS5 FA 29.2 2.13 7.3 ST4 FA 7.0 0.52 7.4 
N56 F 72.9 一 5T5 FA 13. 1 1. 08 8.3 
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mode used shown in Schaeffler diagram. 
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を Schaefflerの吋ほ式で整理したものを Fig.6.21 に示す。実




Fig.6.20で示した Schaeffler状態関の等 δ 量線より高Ni 当冠側にシ
FAモード中での等レーシー δ 量級4 方、
Ni 、 lj EI が小さくなるほどレーシー δ は俺かであるが増加していることを示してお
(Fig.4.6) 2 節でぶした CけNi はが 30見の場合
これらの傾きは等全 δ 沿線よりもおiF 小さくなっているロ








1 0 σ 
ω 
全 δ;止に対するレーシー δ 量の比半を Schaeffler状態図上にプロットしたFig.6.22は、
すべてがほぼ5---10 児右下のばらつきはあるもののレーシー δ 足の比 3þ は、ものである。
32 30 28 26 24 22 20 1 8 
8 
1 6 z 組成が変化してもレすなわち、Fe 足および:Cr/Ni 比による変化はほとんどない。であり
=%C r +%Mo+1. 5 x%S i +0.5 X'%N b C r 
2 節で示3 . 4. この{頃向は、ーシー δ とパミキュラー δ の生成比率はほぼ同じである D
した CrtNi 量が 30%の場合 (Fig.4.6)
ferrite 
e q . 
Proportion of lacy ferrite to the total 









FAモ』ドで闘する務接金属の特性lこ及 ltれブェライト形態の影響第 7 章レーシ-δ は組成に関係な く、般的なステンレス鋼の圧延材では以上のことから

















FAモードで i疑問する γ 系ステンレス鋼の溶岐金属におけるパミキュラー δ








FAモードにおけるパミキュラ-δ およびレーシー δ の形態を決定す
る ロ







δ/γ 聞の整合性が( 2 )初品 δ が γ と hl軒両手行関係のみを満たして級生成する場合、





δ および γ がそれぞれ熱源 }j 向に向かつて選択成長を繰り返す結果、最終的には
選択成長の途中も含めて δ/γ 聞に特定な面、ド行関
その後、
δ と γ の [100] Jjfr't]が、ド行となるが
係が {f -lf しないため、
( 3 )初 /H11δ が γ との fm に K-S 関係を満たして似ノ|二成する場合、 δ/γ 問の整合性が良
γ は δ r! l へ K-S 関係の以街 、I Z 行 !j rrù である δ のく 111 >6 h rit]に板状に成長し、
δ の j巳態はパ ミ キュ ラ ーとなるロ秒介fl: は J巴 く 、
!J. I なため
る
それ以外は FA モ ー ドでCP 1 およびCP2は F モードで i疑問し、
δ が述続したレーシーとなるために
δ が
その δ の [100] ?Jj rt'J も熱源 jj 向に向かつてほぼ、F行
かつ、致し、
しかしながら、
δ 怯 ~1 =' !J.父のド地となる γ の [looLh l付がまず治妓熱 H)~ }j 向とほぼ
γ と K-S 関係を j前足するとともに、
iは終的な δ の形態はレ ー シ ー となる 。
は 、
Chemical compositions of materials used for 
cryogenic impact toughness evaluation. (wt%) 
だけ低く抑えている。なお
Table 7.1 
δ が紋/七成する時の δ/γ 問の結臼口
に近い関係で怯 It:_ hえすることが必定である。
FAモードにおける形態の兇なる δ の形成は、( 4 ) 
}j 仙関係および δ
Mark C Si Mn p s C r N i N 
。 C r +N i 
ST3 0.0028 0.01 0.01 0.001 0.0005 18.47 1.68 0.0037 0.0064 
30.15 
ST4 0.0034 0.01 0.01 0.001 0.0004 18.82 1.20 0.0022 
0.0030 30.02 
ST5 0.0033 0.01 0.01 0.001 0.0003 19.46 10.57 O . ∞07 0.0031 30.03 
ST6 0.0017 0.01 0.01 0.001 0.0∞e 21.30 9.23 O . ∞19 0.0139 30.53 
y それぞれの優先成長 Jj 向と溶妓熱源方向との関係によって決定され
る。












レーシ ー δ/パミキュラ -δ の形態比ギを変化させ
低温靭性評価用に用いた供試材料は、第 3 草でも使用した FAモードで縦凶する ST3 ， ST
4 ， ST5 の 3種類および F モードで i疑問する ST6の合計4料類、の Y 系ス テン レス釧である 。こ れ
らは、 Tabl e 7.1 に化学組成を示すように、 Cr+Ni [Jl をほぼ 30党 唱 え:として Cr/Ni 比を変化 さ
せ、 C r ， N i 以外の元素はできるだけ低く抑えた材料である。耐孔食'~I: ~\I' fII h 川に川いた似ぷ
材料はTab le 7.2 に示すように、 Cr 註をほぼ 18% - 定とし、 Ni ほを変化させて凝 r，l~ モードお
よび δ 量を変化させた 7種類の γ 系ステンレス鋼であり、同じく Cr ， Ni 以外のノ己点はで
レーシ-δ 置も増すが、





Table 7.2 Chemical compositions of materials used for 
p i tt in g C 0 r r 05 i 0n r e 5 i5 t a n C e e v a rua t i0n . (wt") 
1 5坑へヤ…t1?lfp
《 í/〆/1八1 ノ，
Mark C Si Mn P s C r Ni N 。
C P 1 0.0025 0.005 0.013 0.037 0.009 18. 13 8.08 0.0014 0.0099 
CP2 0.0017 0.010 0.011 0.009 0.001 18.42 9.33 0.0019 0.0139 
CP3 0.0040 0.005 0.014 0.037 0.010 18. 19 9. 65 0.0014 0.0119 
CP4 0.0020 0.021 0.027 0.036 0.002 17. 91 10. 19 0.0017 0.0133 
CP5 0.0033 0.011 0.012 0.001 0.001 18.46 10.57 0.0007 0.0031 
C P 6 0.0074 0.010 0.010 0.001 O. 001 18.27 11. 10 0.0022 0.0030 
CP7 0.0028 0.010 0.020 0.001 O. 001 18.47 1.68 0.0037 0.0064 
Weldinl!" 




















Fig. 7.1 Schematic view of welding method. (a)Direction of the 2nd pass 
is identical with that of the 1st pass (Normal). (b)Direction of 
the 2nd pass is reverse with that of the 1st pass (Reverse). 
i疑問することを金属組織から確認している。また、いずれの材料も貞空治解後、 5皿厚ま
で正延し、 1 373Kで 1時間保持後水冷の |剖溶化熱処用を施 してい る 。 れ、全 δ 掃に犬、I し、約20%の比率でレーシー δ が/主成されていることが昨 p;包された。なお、
この傾向はCr/Ni 比およびNi 泣が変化しでも [líJ 伎であった。
7. 2. 2 実験方法
( 1 )溶接方法
前段 }j ili は、 Fig . 7 .1 にぷすように、 250A -13 V - I 0c m/皿 i nの溶媛条件で鋼板の厚さの 1/ 2
以上が治け込むように )\- 而から TIG メルトラン治後でシングルビードをおいた後 、 反対
の而から 同 じ条件で TIG メル卜ラン治肢を行った。この場介、表面 ~ J曽日の溶妓ノヲ向は、
Fi g . 7. 1( a ) のように・肘 f l の治持 }j If l] と I ，~ じ }j 向 にする場合(Norma l) と Fig.7.1(b) のよう
に逆 jj 向 にする場合 (Reverse ) の;通りとした。
F i g . 7 . 1 で明らかなように、 -W? [1 の治岐 jj 向と[， í] -jj 向に二層 r 1 の溶肢を行った場合
は (F i g . 7 .1 ( a )) 、 ~ J\'守 口 の i容接の熱 iJ反店向と ー肘 f l の治岐金属の成長Jj 向が大きくずれ
るのに対し、 イ同 1 1 の i作岐 jj 向 と逆 Jj 向に 一二府 円 の治肢を行った場合は ( F ig.7.1(b)) 、
て 11"'1 11 の溶接の熱源 jj 向と-問 1 j の i代償金属の成長 }j 向 がほぼ 一致するようになる。この
万法により、 て肘刊の溶持で品 H'，する初IJ rlifl δ の般生成のド地 となる γ ( ー層日の溶鍍金属
中の γ ) の [1 00 ]r丈î ríJ] が、 二回日の治J変熱源β 向に夕、J して変化するため、 F i g.6.16で鋳片
の切断力 IÎl] を変えほ材 γ 粒の結品β位を変えて溶岐した場合と同じ効果が期待できる。
Fi g . 7 . 2 に Fig .7.1の方法で治肢した時の溶綾部断 rï'lî組織の 4例を不すロ ー屑日の溶接方
向と同 ー 万 lí l] に 二 !仔日を溶妓した場合 (F i g . 7 .2 (a ) : N orm a l) に比べ、 一層 H の溶接方向
と逆万向にて周目を溶践した場合 (F i g. 7 . 2 (b ) :Re ve r se) の点がレ ー シ- δ は多く観察さ
( 2 ) シヤルビー衝撃試験方法
溶f裏金属の低温靭tドt ~\F{rllî には、 JIS Z 2242 に市じたシヤルビー街明ぷ験をは川した。シ
ヤルビー衝撃試験片は、 JIS Z 2202の 4 fJ-rlÅ験パーに準じたか、 i日;験)'\- の OiJ は よJ\ t ;t の似作の
都合 1-- 、 4mmのサブサイズとし、 i特段金属 rtl 火に深さ 2mmの V ノッチ壱入れた。街恰 l試験は 、
容量カ:i 294J(30kgf'm)のシャルビー街撃試験機を川い 、 I試験 i~JJ史は 77K (法体~A-~ iI.rt J主)と
した。
( 3 )耐孔食性試験方法
i特段てや属の耐孔食性評(llfi には、 JIS G 0578に準じた出化策 :鉄腐食dl放を保川した。腐
食試験片は、主として :肘 r 1 治接全同から全 i市が前段金属となるよう係以し、 3mm t x5mmw 
x 20mm 1 のサイズとした口長 1m{t t- げは、エメリー紙600 搭まて制式{r}f}汚し、アセトンで脱
脂後、乾燥させて試験片とした。また、孔食先生起点観察JH 試験nは、ハフ研j宍まで{j-j-_
げた後、脱脂、乾燥を行った。試験溶液には 、 6見 FeCI J+ l/20N HCl を m い 、 試験制度を 303K
で 86. 4ks ec ( 24時間)浸漬した後、試験)\- を乾燥させ、司ZiAU4 を ，n 測した。
一 152- -153 




後、 10見諺酸水溶液を用いて、電源電圧5V、腐食時間 15secの条件で屯解腐食を行った 。 孔
食発生起点観察用の試験片も、孔食試験後に上記と同じ条件で電解腐食を行った。




/1試料)。全 δ 量の測定はフェライトスコープにて行い(10点/1ぷ料)、いずれの I試験
においても試験前に測定を行った。孔食街度の測定にあたっては、 fL食発生起点観察 )ß nÄ









Fig.7.1 に示した方法で溶接を行った 4樟類、の γ 系ステンレス釧溶岐金属に対し、
(液体窒素温度)でシャルビー衝撃試験を実施した。 Fig.7.3は、
ギーを各試験片の δ 量(シャルビー試験前に測定)
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N 0 r m a I
R e v e r s e 
( v 0I 怖)
Effect of ferrite contents and welding direction of the 
2nd pass on the impact toughness of weld metals at 77K. 
-155-
C 0 nt e n t?f e r r ite 
Fig.7.3 
Microstructures in the weld metal formed by 
different welding direction of the 2nd pass. 
(a) Normal (correspond with Fig. 7.1 (a)) 
(b) Reverse(correspond with Fig. 7.1 (b)) 
- 154一
Fig.7.2 
属における δiA と低温靭性との関係 B 4 ・ 85) と同様であるロしかしながら、 F モードで凝固
する溶後金属においては、 δ 邑が FAモードの場合より倍増しているにも関わらず、靭性
はほとんど低下していない。
Fig.7.4 に、 Normal it で治接した場合の ST5 (F Aモード、 δ 量=15.4%、 VEi 7K =38J) お
よび ST6 (F モード、 δ 畳二28.3児、 VE77K二39J) のシャルビー試験後の破面を示す。 ST5
(Fig.7.4(a)(b)) では、ディンプル的な延I問破面の巾に、努閥的な脆性破面が網臼状に
混在しており、この脆性領域の形態およびサイズは FAモードにおけるパミキュラー δ の
形態およびサイズとほぼ対応している。また、 ST3およびST4の破面形態もほぼ同様に、延
性破 l(ríと)脆性破 [(ã が混花している。このような破而形態は、 Ogawa られ\神谷ら 2 5) の報
(i; と P 致しており、特に、朕状となったパミキュラー δ と γ の界面は、 δ の境開面である
{lOO}ö 面と-致するため、努開破接が伝帰し易いと指摘されている 2 5 )。したがって、 F




Typical micrographs of the impact fracture surfaces 
for each 501 idification mode. 
(a) (b) ST5 (FA mode: tota Iδ=15.4") 
(c) (d) 5T6 (F mode: tota Iδ=28 . 3") 
156 
δ 量の増加に伴い靭性が低下すると考えられるロ
一方、 ST6 (Fig.7.4(c)(d)) では、全面が延件的なディンアル倣|面を日し、 Fig.7.4(a)
のような脆性破壊はほとんど認められない。このことに対して、神谷ら 2 5) は、レース状
δ(本論文の分類では、 F モードのアシキユラー δ に対応する)は y とは K-S 関係を満
足し、界面エネルギーが低い状態であるのに加えて、股状のレース状 δ と γ の界面は、 δ
の努開面とは異なる {110}ð 両とほぼ平行であるため、 δ/γ 界而もしくは膜状 δ 内部にお
ける亀裂伝播に必要なエネルギーが哨加し、靭性が 1i'1] ~~すると報;与している。本研究でも、
ST6の溶接金属は、アシキュラー状を宮し、 δ/yr日]には K-S 関係が成 \'l することを佐
認している( 3. 3. 3 節)。このことから、 F モードで凝悶する ST6の治岐金属では、
延性的な破境様式となり、 Fig.7.3で示したように、 FAモードの ST5に比べて低出制作は
ほとんど低ドしないと考えられる。
7.3. 2 ð フェライトの形態制御による低温靭性の改善
Fig.7.3 において、 FA モードで凝固する治按金属では、 δ 与忌t の片.lff加に{、"ドi つて i低疋 j討詰j』l止籾 I↑ド陀/笠E 
は低 F しているが、 δ 量がほぼ同じ場合、 j容 J妾 βrr~ により衝撃伯に Rが認、められる。すな
わち、 δEZが約 15%以下の成分系では、三 J西日をイ両日の逆方向 (Reverse) に治接した場
合の応力人 イ再口と同一方向 (Normal) に溶段した場合より吸収エネルギーは村千両くな
っている。
:. JíA日の j符 J実力Îrt tl を変えることにより、 j告 J度<í7JI1;? qr のレーシー δI，}が変 fじすることは
Fig .7. 2で 1]ミしたとおりである。そこで、得シャルビ-，11\験日- rj r のレーシー δ1，: ， (F モー
ドではアシキユラー δ 量)を測定した結果を Fig.7.5 に示す。 FA モードで説 Ir'， 1 する治純
金属では、いずれの溶段β向でも全 δ 泣 (Cr/Ni 比)が明すと、レーシー δ11; も þ;fl )J[Jして
いるが、全 δ 母に対するレーシー δ 泣の比率は、 --Wi rl を -Jt? l J の逆ん・山 (Reverse) に
溶侵した場合が 14.......25児、同 a えj 向 (Normal) に抗接した場合は6-9%となり、辿 };f付 (Re
verse) に溶慢した場合の)5が、明らかにレーシー δ は多く生成されているロなお、 F モ
ードで i疑問する治後金属は、治接 Jj 向に関係なく、 δ のすべてがアシキユラ一秋となって
いる口
Fig.7.6は、全 δ 量がほぼ同じレベルの試験片に対し、シャルビー吸収エネルギーをレ
ーシー δ 量で整.fllIした結果である。いずれの場合もレーシー δ はが明すと吸収エネルキー
が噌加しており、その傾向は全 δ はが 13目以ドの場合に顕~・である。そこで、 ReverseiE で
溶捜した場合の ST4 (F Aモード、全 δ 邑=12.0%、レーシー δldニ3.1% 、 VE7 7K =80J) のシ
ヤルビー試験後の倣面を Fig . 7 . 7に示すロ Fig.7.4(a)(b) で f兵した ST5 と rriJ 依にパミキュラ
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(V 0 I 怖)
Effect of lacy ferrite contents on the 
impact toughness of weld metal at 77K. 








Effect of total fer~ite contents and welding direction 
of the 2nd pass on the lacy ferrite and acicular ferrite 
contents of weld metals(ST series). 
T 0 t a I 
Fig.7.5 
さらにレーシー δ の形態およびサイズとほぼ対応している口その形態およびサイスは、
このような延性領域はほとんどNormal i.t で;科技した i代償金胤でほぼ|パj じ δld の ST4では、
γ とは K-S
ー致し、
r'j íj節で心した F モードで凝固する溶岐金属
δ/yWrilj の但裂伝幡に必要なエネルギーが増加し、




のアシキュラー δ の場介と r[l] 様に、
延性的な倣地織式になると考えられる。
レーシー δ はすなわち、(t1r n堂、されなかった。
関係を満足し、
全 δ 量お よ び組Fi g.7.3 において、したがって、
(b) 
Typical micrographs of the impact fracture surfaces of 
ST4 weld metal (FA mode:total 8=12.0".lacy 6=3.1"). 
(a) 
Fig. 7. 7 
E二3
f司
レ ーシー δ が
レーシー δ が噌加 した Re vers e法で溶接した溶接金属の 方が、
全 δ 量が 1 5先程度 に な ると、ただし、い低温靭性を示す も のと与えられる。
j或がほぼ同じ場介では、
しかしながら 、全 δ 量が増加するにしたがい低温靭性は低下する 。大きな影響を及ぼし、
F ig.7.6 に示したよ うに、溶接方向に
溶接方向 を 変
δ のすべてが γ と K -S 関係を持つアシキ ュ ラ ー状と なる
F モード に お いて、ま た、
パミキュラー δ の絶対日も増すため 、






したがって 、靭性は向上するロレーシー δ の比率が増加すると 、
モードの同じ成分系であっても、
全 δ 量が同じ場合、





耐孔食性に及ぼす 6 フェラ イ ト 形態の影響4 7. 
耐孔食性に及ぼす凝固モー ドの影響1 4. 7. 
定とした 7穐類の γ 系ステンレス鋼 (CP シリーズ ) を Fig . 7.1 に示した
主として 二層日溶接金属から全面が溶接金属となるように試験片を採
取し、 303Kの塩化第 二鉄水溶液中に 24時間浸漬の腐食試験を実施した。 Fig.7 .8は、腐食
Cr . 41: をほぼ 18児
hi去で治肢を行い、
FA モードで凝固すで哲理した結果である。速度を各i試験片の δ 邑(腐食試験的に測定)
る溶接金属では、 i容岐方向の如何に関わらず δ 量の増加に伴って腐食速度は著しく増加
しかしながら、凝固モードが F モードになると、腐食速度は急激に低下すると
δi止が増加すると腐食速度はさらに減少している。 CPシリーズは、 Ni 量のみを変
えて δEおよび凝凶モードを変化させているが、 F i g. 7. 8の結果からは、 N i量は耐食性に
している。
ともに
は II~i接影響を及ぼさず、 Ni 吊変化に伴う δ 量および凝固モードの変化が耐食性に大きく関
うしていることが推察されるロ
!肉食試験後の i試験片を観察した結果を Fíg . 7 . 9 に/兵す。腐食形態は、
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Typical microstructures for the initiation 
of pitting corrosion of weld metal. 
(a) Vermicular ferrite/austenite boundary 
(b) Lacy ferrite/austenite boundary 
(c) Austenite interior 
Fig.7.9 
( V 0 I 怖)
Effect of ferrite contents and welding direction of 
the 2nd pass on the corrosion rate of weld metals at 303K. 




































ー 部は Fig.7.9(c) に示すような γ 内で発生している。一般的に
で凝固する γ 系ステンレス鋼溶接金属の孔食は、主として δ/γ 界面で発生する。
囚としては、 δ/γ 界面における Cr炭化物析出による Cr欠乏層の生成であることが報告さ
れている 2 2. 2 3) ロ
γ 界面であるが、
FAモードで凝固する溶妓金属において、 Fig.7.8 に示すしたがって、
ように δ 量の増加に伴い腐食速度が増すのは、孔食発生起点となる δ/γ 界面が増加した ?????
ためと考えられる。






















γ 系ステンレス銅の HAZ において、 γ/γ 粒界の規則度が高い粒界では炭化物が析出し




( 3 . 
ONormal F モードでは、これらのことより、
孔食発生の起点とはならず、耐孔食性がよ昇するものと考えられる。
5 10 50 100 
?ferrite content (vol 怖)
Effect of total ferrite contents and welding direction 
of the 2nd pass on the lacy ferrite and acicular ferrite 
contents of weld metals(CP series). 
0.1 
T 0 t a I 
6 フェライトの形態制御による耐孔食性の改善2 4. 7. 
Fig. 7.10 
δ111 がほぼ [ri]じ場介、浴後 hl何により耐孔食性に左が認められ、
一層日と同 - Jj 向 (Normal).M fl のよ並 Jj r{~ (Reverse) に治岐した場合の β が、
Fig.7.8において
)同 11 を
2 節で示したよ3 . 7. このことは、に治持した場介より腐食速度は小さくなっている。
Aモードの中では、 CP5 (全 δ 量 =6"-' 7%) より CP3 (全 δ 位二 14"-' 15%) と δld- の多い Jj が多
一層日と逆方向 (Reverse) に溶妓した場合より同
した方が、孔食発生数は多くなっている。これらの実験結果は
F FAモードの方が F モードより多い。また、数は、 i疑問モードの差異による比較では、レーシー δiJ に依存していると推察される。そこで、各腐食試験片 rt1 のレーシー δうに、
日 (F モードではアシキュラ -δ 日)を測定した結果を Fig.7.10 に示す。 Fig.7.5 と同機
層 H の逆えi 向 (Reverse) に j容接し a 方 rrlJ (Normal) に治後
Fig.7.8の孔食品;験結果
し 1 。さらに、二府日をFAモードで i疑問する治般金属では、
lリj らかにレ ーシー δ は多く J主成されており、-'Ë δ 這に対するレーシ-δ 旨た場介の !j が
パミキュラー δ と γ の界的i に





と一致する。また、同 一方 向 (Normal) に液接した
レーシ-δ 量
に治擁した場合が 16"-'29見、
場合は 5'" 10%となっている。また、いずれの j代後方向で も全 δ 量が増すと、
も用加している。
の比率は、道 }jrtJ] (Reverse) 
一層日と逆方向 (Re
verse) に溶接した方がレーシー δ が増えているにも関わらず、 Fig.7.11ではレーシー δ
/γ 界面での孔食発生数はほとんど変化せず、パミキュラー δ/γ 界面での孔食発生数の
このことは、溶接β向を逆方向 (Reverse) に変えても、全 δ 量に変
レーシー δ が増加した分だけパミキュラー δ が減少したことに対
みが減少している。
/j、 Fig.7 . 9にぷしたように、 fL食発生起点はt:として δ/γ 界面であるが、
でも、パミキュラー δ/γ 界的1 (Fig.7.9(a)) とレーシー δ/γ 界而 (Fig.7.9(b)) に分
類される。そこで、 fL食発生起点について定母的な検討を加えるため、溶接方向を変えた
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Effect of vermicular ferrite contents on 





















?F炉。川the welding direction and initiation 5ites of 501 idification mode and 2nd pass on the pit density 













のを Fig.7.12にぷす o ~告持 }j rír]に関係なく、腐食速度はパミキュラ -δ 日にほぼ対応して
























的自i で IJ~ した F モードのアシキュラー δ の場合と同機に、
レーシー δ /y ~半面の界面エネルギーは低い。







FAモードで i疑問する CP5および F モードで i疑問する CP2の溶蟻金属
に 923Kx 1時間の鋭敏化熱処J[~ を施し、腐食試験を実施した。
i容肢のまま材および鋭敏化材の孔食発生密度を測定した結果である。
ことを険証するため、
Effect of sensitizing treatment on the pit density 









鋭敏化処理を施しても、レーシー δ およびアシキュラー δ と γ の界面では、
生数は増加し
-[65--164 -
ほとんど変化していない。このことからも、 γ と K-S 関係を満たすレーシー δ およびア
シキュラー δ の δ/γ 界面では、 Cr炭化物が析出しにくく、その結果として、孔食の発生
が抑えられることが確認できる。また、 Fig.7.9(b) に示すように、 δ の形態がレーシー
(あるいはアシキュラ-)となった場合、 γ が δ により細分化されるため、孔食の成長が
抑制されることも 二次的な要因となっていると考えられる。
以 t-. の結果より、 FAモードで凝固する溶接金属の孔食は、主として δ / '1 界面で発生
するが、その巾でも、 δ/γ 聞の整合性が悪いパミキュラー δ と γ の界面が支配的となる。
したがって、 FAモードの同じ成分系であっても、レーシー δ の生成量を増加させること
により耐孔食性の改芳を図れることがわかるロ
7. 5 結言
本章では、 FAモードで i疑問する γ 系ステンレス鋼溶接金属の低温靭性および耐孔食性
に及ぼす δ の量および形態の影響について調査し、溶接金属組織の形態制御による特性改
接の可能性について検討を行ったロ以下に本章で得られた結果を要約する。
( 1 )鋼板の表裏から 一層ずつの TIG メルトラン溶接するにあたり、表面一層日の溶接
j frù と同 一応向に裏面 二層 H を溶接した場合に比べ、表面一層目の溶接方向と逆方向に裏
両 二屑日を溶接した場合のβがレーシー δ が多く形成される。
( 2 )液体窒素温度 (77K) でのシャルビー街撃試験の結果、 δ 量の増加に伴って靭性は
低ドするが、 δ111が [11] じ場介、レーシー δ の比本が閉すと街惇値はよ界する。
( 3 )低尚における倣域儀式は、 δ の形態に影響を受け、パミキュラー δ では脆1陀的な破
地を起こし 、 パミキュラー δ に沿って別れは選択的に伝帰する。 一庁、レーシー δ では γ
と K-S 閃係を満たし、 δ/γrmの樫向性が良好で、低い界而エネルギー状態にあるため、
δ/γ 界 I而の (11裂伝情に必安なエネルギーが増加し、ディンブル状の延性倣域を起こす口
( 4 )腐食ぷ験の結果、 FA モードの溶接金属では、 δ 量の噌加に伴って耐孔食性は著し
く低ドするが、 δJAが同じ場合、レーシ-δ の比率が地すと耐孔食性は回復する。
( 5) ?終段金属の孔食は、 主として δ/γ 問の整合性が悪いパミキュラー δ と γ の界面で
発生し、治後金属の耐孔食性を支配する。 ー店、レーシ-δ は、 γ とは K-S 関係を満足
し、 δ/γ 問の整合I陀が良好であるため、界面の Cr炭化物析山が抑制され、孔食の発生起
点にはなりにくいロ
(6) F A モードで i疑問する溶接金属の低温靭性および耐孔食性は、 δ 量がほぼ同じ場合、
レーシー δ の比率が増加することで向ヒする。したがって、 FAモードの同じ成分系であ




本研究では、 y 系ステンレス鋼の中で最も幅広く使用されている、初晶 δ で i疑問し、 δ









第 2 章では、 γ 系ステンレス鋼溶媛金属の組織形態ならびに組織予測lに関する研究の現
状、およびこれら組織的特徴と溶後金属特性との関係に関する研究の現状を論述し、その
問題点を指摘するとともに、本研究の着眼点を明佐にした。
第 3 章では、 γ 系ステンレス鋼溶接金属の相変化に以づいて分類さ れる門つの凝 [r111 モ ー
ド (A モード、 AF モード、 FAモード、 F モード)における i疑問・変態学助に ついて
液体スズ急冷法によって得られた凍結組織を用いて検討するとともに、本研究の対象であ
る FAモードで凝固する γ 系ステンレス鋼溶接合同が他の i疑問モードで凝 If~ する.lJJ 介に比
べて、組織形態、組織形成挙動、元素分配、 δ/γ 間の結品β位関係などで判1 J立する JIお
よび特徴的な点について検討を行ったロ本章で得られた結果を要約すると以ドのようにな
る。
( 1) Aモードで凝固する溶接金属は、 γ 単相で i疑問し、 i疑問時に形成された組織的特徴
は変化せずにそのまま室温にまで至るロ
(2) A F モードで凝固する溶接金属は、初品 γ で i疑問後、 δ が共吊反応でセル境界に m
出する。その時形成された δ はほとんど変化せずに室潟にまで空り 、 セル境界に球状もし
くは棒状の δ が残存するロ初品 γ と共品 δ の聞には、 γ のく 100> 1' 方向と δ のく 100> 6 /5向が
ほぼ平行な関係が成立しているが、特定の面平行関係は見られない。
( 3 )初晶 γ で凝固する場合は 、 Cr 、 Ni の両元素を液相中に排出しながら i疑問するため、
セル境界にはCrおよびNi が濃化するが、その程度はCrの方が大きい。 γ 単相で凝固する A
モードは、この元素分配がそのまま室温まで残存する。 一 方、 Cr/Ni 比の大きい AF モー
167-
ドでは、セル境界での Crの濃化が大きく、 δ の相対的な安定性が増すため、 δ が分離共昂
的に品山する。 Jt IflÀδ が品出した時点、で、セル境界の δ 中では Ni 濃度は局所的に急減し、
Cr濃度は培大するが、この場合も i疑問時の偏析がそのまま室温まで残存するロ
(4) F Aモードで i疑問する溶接金属は、初品 δ が先行凝固したデンドライト境界で γ が
品川する。 i疑問先 f前後の δ 泣はがJ80vol%以上あるが、その後の冷却過程での δ/γ 変態
で δ 泣は減少し、最終的には、デンドライト中心部にパミキュラー δ もしくはレーシー δ
として残る。パミキュラー δ と γ との問には、 δ の [100] 6}j 向と γ の [100])' 方向が凝固成
長 }j 向に対しでほぼ平行の関係が成立しているが、特定の面平行関係は持たない。一β 、
レーシー δ と γ との!日j には、 K-S 関係が成立しており、かっ、 δ および γ それぞれの
[100])5 向も i疑問成長店向に対し、下行に近い。
( 5) F Aモードで i疑問する場合の初品 δ 中には Crが俺カ=に濃化し、 Ni は液相中に著しく
濃化して;疑問が逆行するロ γ が品川した時点では、 N i の分配は岡液共存領域とほとんど変
わらないのに対し、 Cr濃度はデンドライト境界に品出した γ 中で急減する。また、 i疑問後
の δ/γ 変態により、宅j品組織の δ"1 には Crは苫しく浪イじする。
( 6) F モードで j疑問する治;友金属は、 δ 弔相で i疑問するが、この時のセル境界にはCrが
刊かに減少し、 Ni は訴しく濃化する。 δi枠制で i疑同完 f後は、まず δ粘界上に微細な梓状
γ が折山し、ぞれらが成長・合体してフィルム状の粒界 γ を形成する。次に、この粒界 γ
から δ 粘内へ a 方向に伸びるウィッドマンステッテン γ が形成される。粘界 γ は、あt界を
t火む [If，j側の δ とそれぞれ児なる以仲i 平行 I(lj およびぷ7点、，;: ~ i-h riù で K-S 関係を布している
ぬのが多い。また、ウィッドマンステッテン γ は、料県 γ と同じ結 lIltl んイ\L を持っている。
加 4 r';そでは、 FA モードで凝|叫する治J友金属で縫認されたパミキュラー δ およびレーシ
ー δ の形態の見なる:将官!の δ に対し、その i疑問形態および変態学動を t として結品学的
なおl }，'，(から川内をわい、ぷ終的な δ の形態に及ぼす;;診轡について検討を行った。加えて
γ 巾村l の吋材に対して治融境界，~i5 における δ の MH¥ >Jt動についても検討を行った D 本市:で
f~j られた結*を 12約すると以卜のようになる。
( 1 )治融境界却では、 δ の般生成と γ のエピタキシヤル成長が競介した結果、 γ の成長
が優先するため、 [~J 材の y *"~からはまず hl初に γ が、r~H'}界而成長する。次に、同液界 [flÎ 前
)j の泊中!1rj 1 の Ch炭化に作い、初 lIH11 となる δ が新たに微生成し品出する。この時、初 11Ai疑問
した δ は、rq付w 而成長した γ と K-S 関係もしくは K-S 関係に近い関係(最情而平行関
係のみを持つ)を満たしているが、その段街 1m 'v 行関係となるバリアントはランダムであ
る。また、セル境界に第:十u として iu1'IIH する γ は、下滑界面成長した γ からエピタキシャル
に成長する。
( 2) Cr /N i 比が大きくなるにしたがい、全 δ 泣は附加し、レーシー δ も増加するが、そ
の明加分は僅かではあるロ a 方、全 δ 呈に対するレーシー δ の生成比率は、 Cr/Ni 比が変
- 168ー
化しでもほとんと変わらない。また、パミキユラー δ の領域とレーシー δ の領域では元素
分配の程度に差は見られない。
(3) F Aモードで;疑問する成分系でも、 Cr/Ni 比の小さいものでは、通常の j容岐条件に
おいて溶融境界近傍で準安定 γ のセル成長が優先し、 AF モードと FAモードがj起点した
組織形態となる D また、 j容妓金属Ijl央付近の定常 i疑問部でも準安定 γ が(，rJ， ll \し、 AF モー
ドと FAモードが混在する組織となる口
( 4 )δ の形態がパミキユラーになる場合、 j疑問時の初日1， 6 と γmJ には、 δ の [100]?j 向
と γ の [100])'方向がほぼ平行な関係が成立しており、 j疑問成長方向と・致しているが、特
定な国平行関係は見られない o ì疑問後の冷却過粍では、 γ は i疑問時に形成された γ からエ
ビタキシャルに δ 中へ成長するが、 δ/γ|目l の整合性が思いため、 γ の成長は;'\)レク状に
平滑的となり、最終的な δ の形態はデンドライトの rjl 心部でパミキュラーとなる。
( 5 )δ の形態がレーシーになる場合、 i疑問時の初品 δ と γ の!日]には、 K-S 関係が成注
するとともに、 δ および Y の [100] 方向は i疑問成長 }j rr-ù に対してほほ、v-行に近い関係がイ7
{Eする o ì疑問後の冷却過程では、 γ は i疑問時に形成された γ からエヒタキシャルに δ[ ~l へ
成長するが、 δ/γ 間の整合性が良好なため、 γ の成長は板状となり、 hl終的な δ の形態
はデンドライトの I-þ IL\ 部でレーシーとなるロまた、この場合、 γ の成長}j 向は、 K-S 関
係の最密平行方向である δ のく 111>6β|付となり、 δ /yWI同店位は K-S 関係のW:~軒 I(IÎ と
ほぼ一致する。
第 5 車では、 FAモードにおける形態の異なる δ の形成機的を解明するために必 i立な組
織形成の支配要国を抽出し、それら~肉に対して珂論的な検rH を ))11 え、伽!々の挙 !Þ)J および
その機構についての与察を行った。本市で得られた結果を要約すると以卜のようになるロ
( 1 )溶融境界部において γ のエピタキシャル成長が優先する挙動に対しては 、 γ の仏 1 1 :
成障曜がないため、 δ が核生成するために必~な過冷皮(6. TN) と γ が平安定Hl として
成長するために必要な過冷度(ð. TG) の比較により定l性的な説明が IIJ能である。
( 2 )溶融境界部において手滑成長した γ のが'j )j で δ が核生成する機怖に対しては、 γ の
宇治界而前βの液相温度が δ の級生成1iA度よりドがり、かっ、 [r引伎界 Iflí の被 +11 '1 1 の Cr濃度
が濃化することにより、 δ の相対的な安定性がI許す o 1# 1而エネルギ一的に δ の核 '1. 1& が'作
易となる。 δ のデンドライト先端温度が γ の 干滑界而先端温度より向くなるなと険rH車/i*
より定性的な説明が吋能である。
( 3 )溶融境界部において被't-:hx した δ と γ との問の結 tl?1 }j位関係は、 δ/γ11\ 1 の栴子市
み(界面エネルギー)と骸生成臨界過冷度の関係から、 δ が妓生成するIl!j の過冷の科度に
依存しているものと推察される D
( 4) Cr/Ni 比の小さい成分系において溶融境界近傍で観察される準安定 γ のセル状成長
に対しては、液相巾の溶質元素の昂らぎに fJ[] えて、溶融境界近傍では、 γ の骸生成陣円そが
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なく、かつ、液相中の温度勾配が大きいため、 δ より γ のデンドライト先端温度の方が高
くなり、 y の成長が安定になるためと考えられるロ
( 5 )変態時における γ の板状成長および平滑成長挙動に対しては、 δ/γ 聞の界面エネ
ルギーと γ 先端の曲率との関係から、 δ/γ 聞の整合性の差により定性的に説明が可能で
ある。
( 6) Cr/Ni 比の小さい成分系において溶岐金属中央付近の定常凝固部で観察される準安
定 y の品出に対しては、 j夜相中の溶質元素の揺らぎに加えて、通常の溶接条件でも γ の液
相線温度まで卜分過冷が吋能であり、かつ、 γ の核生成障壁がないためと考えられる D
( 7) ;疑問モードが FAモードから AF モードへ遷移した場合、 δ および γ ともに FAモ
ードでの δ および γ からのエピタキシャル成長を続けるロ一方、凝固モードがAF モード
から FAモードへ遷移した場合、 γ は AF モードでの γ からのエピタキシャル成長を続け
るが、 δ は新たに級生成して品出するロ
第 6 章では、 δ/γ 問における結晶学的特徴がいかなる条件によって成立するかについ
て、 γ の品 11\・析山形態および δ の品出形態の観点から検討し、 FAモードにおけるパミ
キュラー δ およびレーシー δ の形態の異なる 二つの δ の形成機構を明らかにした。さらに、
γ 系ステンレス鋼溶接金属における δ の形態に及ぼす組成の影響を調査し、 δ の形態予測
の可能性について検討を行った。本車で得られた結果を要約すると以下のようになる。
( 1 )γ の川山形態の泣い (Jl M，反応、包品反応)および γ の析出形態の違い(拡散変態
マッシブ変態)が、 FAモードにおけるパミキュラー δ およびレーシー δ の形態を決定す
る~[}gではない。
( 2 )治融境界市において、初 /1111δ が γ と ;iJ 密 l雨、V- 1 j 関係のみを満たして級生成する場合、
δ/γ!日l の摂 fT性が:~~いため、 y は δrp へバルク状に\j!- i骨的に成長し、最終的な δ の形態
はパミキュラーとなる。また、その後、 δ および γ がそれぞれ溶肢熱源β向に向かつて選
択成長を繰り返す村沢、最終的には δ と γ の [100] 方向が半行となるが、選択成長の途中
も合めて δ/γ 間に特定な面、ド行関係が存在しないため、整合性は悪く、 δ の形態はパと
キュラーとなる口
( 3 )溶融境界部において、初 lI!?l δ が γ との問に K-S 関係を満たして核生成する場合、
δ/γ 問の幣合性が良好なため、 γ は δ 中へ K-S 関係の最密平行方向である δ のく 111>6 
方向に板状にエピタキシャル成長し、最終的な δ の形態はレーシーとなる。しかしながら
δ が述続したレーシーとなるためには、 δ 核'1:成の下地となる γ の [100]γ 方向がまず溶段
熱源、方向とほぼ 4致し、かつ、 δ が γ と K-S 関係を満足するとともに、その δ の [100] ?
方向も熱源 !j [w] に向かつてほぼ、I~1 j- に近い関係で級生成することが必要であるロ
(4) F Aモードにおける形態の異なる δ の形成は、 δ が級生成する時の δ/γ 聞の結品
方位関係および δ 、 γ それぞれの優先成長方向と溶接熱源方向との関係によって決定され
-170-
る。
( 5) Fe量が55-70%の範囲の FAモードで凝固する γ 系ステンレス鋼溶媛金属では、レ
ーシー δ とパミキュラー δ の生成比率はほぼ同じである。また、 Cr/Ni比が大きいものほ
ど δ が安定なため、全 δ 量が増加し、結果として、レーシー δ 量も増すが、その増加分は
僅かである。
第 7 章では、 FAモードで凝固する γ 系ステンレス鋼溶接金属の低温靭性および耐孔食
性に及ぼす δ の形態の影響について調査し、溶接金属組織の形態制御による特性改善の日
能性について検討を行った。本章で得られた結果を要約すると以ドのようになる。
( 1 ) 鋼板の表裏両面から一層ずつの TIG メルトラン溶媛するにあたり、表面 4層目の
溶接方向と同一方向に裏面二層同を溶接した場合に比べ、表面 '層日の溶岐方向と逆β向
に裏面二層目を溶接した場合の方がレーシー δ が多く形成される。
( 2 )液体窒素温度 (77K) でのシャルビー衝撃試験の結果、 δ 量の増加に伴って靭性は
低下するが、 δ 量が同じ場合、レーシー δ の比率が増すと靭性は上昇する。
( 3 )低温における破壊糠式は、 δ の形態に影響を受け、パミキュラー δ では脆性的な破
壊を起こし、パミキュラー δ に沿って割れは選択的に伝播する。 占方、レーシ-δ では γ
と K-S 関係を満たし、 δ/γ 間の整合性が良好で、低い界面エネルギー状態にあるため、
δ/γ 界面の亀裂伝播に必要なエネルギーが増加し、ディンプル状の延性破壊を起こす。
( 4 )腐食試験の結果、 δ 量の増加に伴って耐孔食れは許しく低ドするが、 δ 討が fnJ じ場
合、レーシー δ の比率が増すと耐孔食性は同復する。
( 5 )溶接金属の孔食は、主として δ/ァ問の整介性が思いパミキュラ δ と γ の界 lúî で、
発坐し、溶接金属の耐孔食性を支配する。一方、レーシー δ は、 γ とは K-S 関係を満足
し、 δ/γ 問の整合性が良好なため、界面の Cr炭化物析 tH が抑制され、孔食の先生起点に
はなりにくい。
(6) F Aモードで凝固する溶接金属の低温靭性および耐孔食れは、 δi止がほぼ rrl] じ場合、
レーシー δ の比率が増加することで向上する。したがって、 FAモードの刷じ成分系であ
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